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1. Einleitung 
Der aktuelle Stand der Industrie stellt hohe Anforderungen an die modernen Werkstoffe und 
erfordert fundierte Kenntnisse der Beziehungen zwischen den Umformparametern, den 
makroskopischen mechanischen Eigenschaften und der Realstruktur von Werkstoffen. Diese 
Kenntnisse sind erforderlich für die Entwicklung von neuen Materialien mit optimalen Eigen-
schaften, wie hohe Festigkeit und gute Verformbarkeit. Das Verständnis der Kopplung zwi-
schen Verfestigung und Substrukturentwicklung bei mittleren und hohen Umformgraden ist 
heute von großer Bedeutung. Das gilt für so verbreitete industrielle Prozesse wie Walzen, 
Tiefziehen oder Drahtziehen und in Anwendungsgebieten wie der Luftfahrt- und Automobil-
industrie oder dem Schiffbau. Ein wichtiger Schritt zur optimalen Nutzung des Werkstoffpo-
tenzials ist dabei die systematische Analyse der Mikrostrukturentwicklung in Abhängigkeit 
von den Umformbedingungen, insbesondere bei mittlerer und hoher Verformung. 
Die plastische Deformation von Kristallen bei hohen Umformgraden ist gekennzeichnet durch 
kooperative Versetzungsbewegungen und die Entstehung komplexer Deformationsmuster wie 
Versetzungsaufstauungen, Versetzungswänden oder Deformationsbändern, die neben starken 
Gitterdehnungen auch erhebliche lokale Gitterrotationen hervorrufen. Die strukturelle Be-
schreibung solcher Subgefüge und ihrer Beziehung zu den Werkstoffeigenschaften über-
schreitet den Rahmen der konventionellen Plastizitätstheorie und erfordert die Entwicklung 
neuer Defektmodelle. Eine Möglichkeit zur Lösung dieses Problems bietet das von Volterra 
[1] entwickelte Konzept der Disklinationen beziehungsweise Rotationsversetzungen. 
In früheren Untersuchungen [2, 3, 4, 5, 6, 7, 8] wurde mittels Transmissionselektronenmikro-
skopie (TEM) für einige Werkstoffe direkt gezeigt, dass bei höheren Umformgraden zahlrei-
che Disklinationen im Subgefüge auftreten. Auch wurde ein Modell [8, 9, 10, 11] entwickelt, 
das eine befriedigende Interpretation der Korrelation zwischen Subgefügeentwicklung und 
Fließspannung bei hohen Verformungsgraden liefert. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit soll 
auf der Grundlage der TEM die Methodik für die experimentelle Identifizierung von disklina-
tionsartigen Defekten und insbesondere für die Bestimmung der Stärke und des Frankvektors 
von Disklinationen weiterentwickelt werden. Mit dem Verfahren werden die Subgefügeevolu-
tion und das Potenzial zur Disklinationsbildung in verschiedenen Materialien mit kubischem 
Kristallgitter analysiert. Weiterhin wird die Eignung der Kombination von Röntgenbeugung 
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und Elektronenmikroskopie zur zuverlässigen Charakterisierung der mesoskopischen Sub-
struktur verschiedener verformter Werkstoffe untersucht. 
 Als Probenwerkstoffe für die vorliegenden Untersuchungen wurden Wolfram, Aluminium 
und die Nickelbasislegierung Inconel 718 verwendet. Wolfram wurde gewählt, weil es bei 
Raumtemperatur mit einem Verhältnis T/TS < 0,1 (TS - Schmelztemperatur) dem gegenwärti-
gen Entwicklungsstand des Disklinationsmodells der plastischen Deformation, das thermisch 
aktivierte Prozesse noch vernachlässigt, am besten entspricht. Außerdem besitzt Wolfram eine 
hohe Stapelfehlerenergie, so dass die Verformung praktisch nur über Gleitung erfolgt. Als 
zweites Probenmaterial wurde Aluminium untersucht, weil es auch zu den Werkstoffen mit 
hoher Stapelfehlerenergie gehört, im Vergleich zu Wolfram aber eine relativ niedrige 
Schmelztemperatur besitzt und thermisch aktivierte Prozesse schon bei Raumtemperatur betä-
tigt werden können. Inconel 718 hat im Vergleich zu den beiden anderen Materialien eine 
mittlere Stapelfehlerenergie und die Neigung zur Zwillingsbildung. Hinsichtlich seiner 
Schmelztemperatur nimmt es eine mittlere Position zwischen Aluminium und Wolfram ein. 
Für die plastische Verformung bis zu hohen Verformungsgraden wurde der Zylinderstauch-
versuch gewählt, einerseits wegen der schlechten Verformbarkeit von Wolfram im Zugver-
such besonders bei niedrigen Temperaturen, andererseits wegen der Möglichkeit einer genau-
en Kontrolle der Umformgeschwindigkeit.  
Unerlässlich für die Charakterisierung der gebildeten Defektstrukturen und für die Identifika-
tion der Disklinationen ist die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM). Für die quantita-
tive Beschreibung der lokalen Substruktur wurde auch die Rasterelektronenmikroskopie 
(EBSD) verwendet. Um einen Überblick über die durchschnittlichen globalen Defektdichten 
zu gewinnen, wurde das integrale Verfahren der röntgenographischen Profilanalyse herange-
zogen.  
In Kapitel 2 der Arbeit werden einige Ergebnisse von Arbeiten auf dem Gebiet der Substruk-
turentwicklung bis zu hohen Umformgraden sowie das Disklinationskonzept vorgestellt. Ka-
pitel 3 umfasst die Beschreibung der Probenwerkstoffe und  -zustände, die Grundlagen der 
verwendeten Methoden zur Realstrukturanalyse und eine Skizze der Experimentdurchfüh-
rung. In Kapitel 4 werden die Ergebnisse der eigenen Untersuchungen beschrieben und disku-
tiert, während Kapitel 5 die experimentellen Resultate zusammenfasst. 
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2. Literaturübersicht 
2.1. Verformungsmechanismen kubischer Metalle  
Zu den grundlegenden Mechanismen der plastischen Verformung metallischer Werkstoffe 
gehören das Gleiten der Versetzungen und die Zwillingsbildung. In dieser Arbeit werden 
Gleitprozesse näher betrachtet, weil sie im Zusammenhang mit der Bildung von Disklinatio-
nen bedeutsam sind [1, 2, 16]. 
Das Gleiten der Versetzungen wird durch Abgleiten von Atomschichten längs einer bestimm-
ten Ebene und Richtung ermöglicht, die zusammen ein Gleitsystem bilden. Die Gleitebenen 
sind die dichtest gepackten Ebenen des Kristallgitters und die Gleitrichtungen stimmen mit 
den dichtest gepackten Richtungen in der Gleitebene überein. Für k.f.z. Materialien ergeben 
sich 12 verschiedene Gleitsysteme. Die Flächendiagonalen <110> sind die bevorzugten Gleit-
richtungen und die Oktaederflächen {111} die bevorzugten Gleitebenen. Gleitung in k.r.z. 
Strukturen wird auf {110}-, {112}- und {123}-Ebenen realisiert und es lassen sich insgesamt 
48 Gleitsysteme nachweisen. Im allgemeinen wird bei k.r.z. Metallen nur ein Teil dieser mög-
lichen Gleitsysteme betätigt. So wurde für die Materialien α-Fe, Mo und Na gefunden, dass 
bei niedrigen Deformationstemperaturen die Ebene {112} dominiert. Bei hohen Temperaturen 
werden {123}-Ebenen und bei mittleren Temperaturen {110}-Ebenen betätigt, die Gleitrich-
tung bleibt ständig <111>. 
 Beim Vergleich des Verfestigungsverhaltens von k.f.z. und k.r.z. Werkstoffen müssen die 
folgenden Eigenschaften, wie die Existenz verschiedenartiger Tieftemperatur- und Hochtem-
peraturmechanismen der Verfestigung oder die komplizierte Gleitgeometrie von k.r.z. Materi-
alien, erwähnt werden [12]. Daraus resultiert eine starke Temperaturabhängigkeit der Verfes-
tigungskurven. Bei mittleren Temperaturen sind sie den Kurven der k.f.z. Metalle ähnlich. Bei 
tiefen Temperaturen weisen sie einen starken Verfestigungsanstieg auf mit nachfolgender 
allmählicher Absenkung der Verfestigung bei zunehmender Abgleitung. Die Ursachen dafür 
liegen in der Kernstruktur der a<111>/2-Schraubenversetzungen [12]. Diese besitzt eine drei-
fache Symmetrie, welche durch eine Aufspaltung in drei nicht parallele Ebenen einer <111>-
Zone dargestellt werden kann. Die Kerne von Nichtschraubenversetzungen hingegen sind 
denen in k.f.z. Materialien ähnlich. Die Aufspaltung erschwert die Bewegung von Versetzun-
gen. Der Tieftemperaturmechanismus der Verfestigung wird durch die geringe Beweglichkeit 
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der Schraubenversetzungen im Vergleich zu den anderen Versetzungstypen kontrolliert und 
geht bei Temperaturen, bei denen sich die Beweglichkeiten von Schrauben-  und  Stufenver-
setzungen nicht mehr stark unterscheiden, in den Hochtemperaturmechanismus über. 
Die dynamischen Verfestigungs- und Entfestigungseigenschaften von metallischen Werkstof-
fen bei der Verformung werden durch den Verlauf der Fließkurve, d. h. durch die Abhängig-
keit der Fließspannung vom Umformgrad, charakterisiert. Die Verfestigungskurve wird in 
fünf Bereiche [13, 14, 15] aufgeteilt. Diese Bereiche können anschaulich durch einen „Kocks-
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Abbildung 1: Schematische Darstellung der fünf Fließkurvenbereiche und der zugehörigen 
Verfestigungskoeffizienten von kubischen Einkristallen 
Die Subgefügeentwicklung in den genannten Verformungsbereichen lässt sich bei k.f.z. Kris-
tallen wie folgt kennzeichnen [13, 15, 16]: 
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Im Bereich I beschränken sich die Gleitvorgänge auf nur ein Gleitsystem. Der Verfestigungs-
koeffizient beträgt ∼ G/3000 (G - Schubmodul). Die Versetzungsstruktur besteht hauptsäch-
lich aus primären Stufenversetzungen. Die Versetzungen können nach Erreichen der kriti-
schen Schubspannung lange Wege zurücklegen und teilweise den Kristall verlassen. Nur we-
nige werden gespeichert. Dieser Bereich tritt nur bei Einkristallen auf, die für Einfachgleitung 
orientiert sind. 
Der Bereich II ist durch Aktivierung von sekundären Gleitsystemen gekennzeichnet. Die 
Versetzungen der sekundären Systeme reagieren mit primären Versetzungen und können un-
bewegliche Versetzungen erzeugen, die Hindernisse für bewegliche Versetzungen bilden. Vor 
diesen Hindernissen aufgestaute Versetzungen können nicht weiter zur plastischen Verfor-
mung beitragen. Folglich werden weitere Versetzungen produziert, die zur Erhöhung der in-
neren Spannungen und deshalb zu weiterer Aktivität der sekundären Systeme führen. Der 
Verfestigungskoeffizient ist um eine Ordnung höher als im Bereich I θII ≈ G/300 und nahezu 
unabhängig von Werkstoff und Temperatur. Die beobachtete Struktur besteht aus Verset-
zungswänden, die parallel zu den Hauptgleitebenen sind. 
Der Bereich III ist durch Abnahme der Verfestigung hauptsächlich auf Grund der Querglei-
tung von Schraubenversetzungen charakterisiert. Auf Grund des Quergleitens können die Ver-
setzungen Hindernisse in den primären Gleitebenen umgehen und dadurch verlängerte Lauf-
wege bis zu ihrer Speicherung oder Annihilation realisieren. Da die Quergleitung thermisch 
aktivierbar ist, hängt der Koeffizient θIII von der Temperatur und Stapelfehlerenergie ab. Für 
die Versetzungsstruktur ist die Bildung einer Zellstruktur charakteristisch.  
Im Bereich IV bleibt die Verfestigung praktisch konstant. Nach Zehetbauer [15] ist dieser 
Bereich bei T <  0,5TS mit der Speicherung von Stufenversetzungen verbunden. In diesem 
Bereich entwickelt sich eine Zellblockstruktur mit Desorientierungen, deren Bildung bereits 
im Stadium III beginnt. Dieses Stadium ist durch Rotationsplastizität und Bildung von Diskli-
nationen gekennzeichnet. 
Im Bereich V fällt die Verfestigung ab, so dass eine Sättigungsspannung (d.h. ein stationärer 
Bereich der Fließkurve) erreicht werden kann. In der Struktur finden Polygonisationsprozesse 
und Subkornbildung statt. 
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2.2. Die Entwicklung der Substruktur 
Die plastische Deformation kristalliner Werkstoffe mit mittlerer und hoher Stapelfehlerener-
gie beruht im wesentlichen auf der Entstehung und Bewegung von Versetzungen. Die Bewe-
gung der Defekte führt zu Gitterdehnungen (Translation) und Gitterdrehungen (Rotation). 
Entsprechend unterscheidet man Translationsversetzungen (Dislokationen) und Rotationsver-
setzungen (Disklinationen) [1]. 
Die Anfangsstadien der plastischen Deformation lassen sich qualitativ und quantitativ fast 
vollständig mit der Gleitung von Translationsversetzungen beschreiben. Mit wachsender De-
formation vergrößert sich die Versetzungsdichte ρ im Kristallvolumen. Dabei wird der mittle-
re Abstand r ~ ρ-1/2 zwischen den Versetzungen kleiner und der Mittelwert der Wechselwir-
kungskraft zwischen den Versetzungen größer. Oberhalb eines kritischen Wertes ρkr werden 
die inneren Spannungsfelder, welche die Versetzungen der Umgebung auf eine bestimmte 
Versetzung ausüben, vergleichbar mit den äußeren Spannungen. Bei ρ > ρkr kann deshalb die 
Bewegung einer Einzelversetzung nicht mehr unabhängig von den Bewegungen der in der 
Umgebung liegenden Defekte betrachtet werden und es kommt zur Entwicklung von kollekti-
vem Versetzungsverhalten (d.h. zur Entstehung von Versetzungsgruppen).  
Nach Rybin [2] werden die inneren Spannungen mit den äußeren Spannungen am Ende des 
Bereiches II der Fließkurve von k.f.z. und k.r.z. Metallen vergleichbar, so dass ab Stadium III 
kollektives Versetzungsverhalten berücksichtigt werden muss.  
Um die Frage „Was ist kollektives Versetzungsverhalten und wann wird es wirksam?“ beant-
worten zu können, muss man die Evolution der Substruktur experimentell verfolgen. In den 
nächsten Abschnitten werden Beobachtungsergebnisse von Elementen der Versetzungsstruk-
tur zusammengefasst, die für kollektives Verhalten bzw. für die Bewegung von großen Ver-
setzungsgruppen charakteristisch sind. 
2.2.1. Kubisch flächenzentrierte Werkstoffe  
In einer Arbeit von H. Ahlborn, D. Sauer [17] wurden die submikroskopischen Gefügeände-
rungen von düsengezogenen Kupfereinkristallen mit verschiedenen Ausgangsorientierungen 
mit Hilfe der Elektronenmikroskopie untersucht. Im Verlauf der Verformung entwickelten 
sich in allen untersuchten Kristallen Deformationsbänder. Bei niedrigen Verformungsgraden 
wurde zuerst eine Zellstruktur mit irregulär angeordneten Versetzungswänden beobachtet. Die 
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durchschnittliche Zellengröße betrug nach 10% Verformung 0,5 - 0,6 µm und strebte mit stei-
gender Verformung einen Wert von 0,2 - 0,3 µm an. Ab 10% Verformung bildeten sich in den 
Randzonen der nicht <111>-orientierten Kristalle und nach 30% Verformung auch in der 
Kernzone schmale Mikrobänder, die um etwa 2° zu den benachbarten Bereichen desorientiert 
sind. Mit steigender Querschnittsabnahme vergrößerte sich die Anzahl der Mikrobänder und 
in den Randzonen kreuzten sie sich. Die Bänderbreite betrug etwa 0,2 µm und war unabhän-
gig vom Verformungsgrad. In nicht  <111>-orientierten Proben bei einer Verformung von 
mehr als 50% trat in vielen Bereichen eine Zellenverlängerung parallel zur <100>-Richtung 
ein. Für die Zellenbreite nach der Verlängerung ergaben sich etwa 0,2 - 0,3 µm. Bei der Zel-
lenverlängerung wurde nicht nur die Streckung der Zellen, sondern auch die Auflösung der 
quer zur Längsrichtung liegenden Versetzungswände beobachtet. Die Versetzungsdichte in 
den parallel zur <100>-Richtung liegenden Versetzungswänden wurde erhöht. Bei Kristallen, 
die schneller in die <100>-Lage gelangen, fand die Zellenverlängerung früher statt. Bei höhe-
ren Verformungsgraden zwischen 70 und 90% gingen die verlängerten, in Gruppen geordne-
ten Zellen in Mikrobänder über. Aus einer großen Zahl von Mikrobändern bestehende Subge-
fügegebiete wurden als „Übergangsbereiche“ definiert und trennen benachbarte Deformati-
onsbänder. Im Verlauf der Versuche wurde ein Orientierungsunterschied zwischen zwei De-
formationsbändern mit <100>- und <111>-Fasertexturkomponenten in der Größe von 51° 
beobachtet, der durch zirka 20 Mikrobänder mit einer durchschnittlichen Orientierungsdiffe-
renz von ungefähr 2,5° verursacht wird. Diese Differenz kann von 1° bis 4° schwanken. 
Kristalle mit  <111>-Ausgangsorientierung zeigen ein anderes Verformungsverhalten. Schon 
nach 10% Querschnittsabnahme bilden sich einzelne Mikrobänder und alle Deformationsbän-
der haben nur eine <111>-Vorzugsorientierung. Der Orientierungsunterschied zwischen den 
Deformationsbändern bleibt deshalb gering und es treten isolierte Mikrobänder auf. Nach 
90% Verformung besteht die Mitte des Kristalls aus schmalen Deformationsbändern von 2 bis 
3 µm Breite, die durch 2 bis 4 Mikrobänder getrennt werden.  
Untersuchungen der Mikrostrukturentwicklung in k.f.z. Werkstoffen während Vielfachglei-
tung bei niedrigen Temperaturen wurden an den Beispielen Al, Ni, Ni-Co-Legierungen und 
einer Al-Mn-Legierung nach Walzen oder Torsion [18, 19, 20] sowie an Al-Einkristallen in 
„channel compression“ [21, 22] von Hansen und Mitarbeitern durchgeführt. Für die Charak-
terisierung der Mikrostruktur der verformten Werkstoffe wird die folgende Terminologie ver-
wendet: 
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Während der Verformung unterteilen sich die vielkristallinen Metalle in Volumenelemente 
mit so genannten Zellblöcken, die aus einfachen Versetzungszellen bestehen. Die Grenzen 
zwischen den Zellblöcken enthalten die Gitterdesorientierungen, die aus der Gleitung in ver-
schiedenen Gleitsystemen resultieren, und werden als geometrisch notwendige Grenzen (ge-
ometrically necessary boundaries - GNBs) bezeichnet. Mikroskopisch erscheinen solche 
Grenzen als dichte Versetzungswände (dense dislocation walls - DDWs) und Mikrobänder 
(MBs). Die Versetzungszellgrenzen, die aus Versetzungsanhäufungen in „low-energy“ Kon-
figurationen entstehen, werden zufällige Versetzungsgrenzen (incidental dislocation bounda-
ries - IDBs) genannt. Die Desorientierungen zwischen IDBs sind viel kleiner als zwischen 
GNBs [23]. Die Untersuchungen an gewalztem polykristallinem Aluminium, Nickel und 
Kupfer demonstrieren, dass die Versetzungsstruktur durch zwei grundsätzliche Konfiguratio-
nen beschrieben werden kann [22]:  
• bei Verformungen 0,1 < ε < 0,6  durch eine Zellblockstruktur aus dichten Versetzungswän- 
  den und Mikrobändern 1. Art (MB1s), die die Versetzungszellen enthalten, und  
• bei sehr großen Verformungen ε > 2 durch eine Lamellenstruktur mit zur Walzrichtung pa- 
   rallelen Versetzungswänden. 
 
Bei der Evolution der Deformationsstruktur in kaltgewalztem Aluminium und Nickel [19] 
treten ähnliche Versetzungskonfigurationen auf, z.B. dichte Versetzungswände und aus Zell-
blöcken bestehende Mikrobänder 1. Art. Nach 50% Verformung besteht die Mikrostruktur 
von Ni aus Zellgrenzen und Mikrobändern, die sich aus dichten Versetzungswänden entwi-
ckelt haben. Die durch überschneidende Gleitprozesse verursachten Störungen der Mikro-
bandstruktur, so genannte S-Bänder, sind typisch für 40 - 70% Verformung und werden als 
Übergangsstruktur zwischen den MB1s und den Lamellengrenzen definiert. Mit steigender 
Verformung werden die Mikrobänder schrittweise durch Lamellengrenzen ersetzt, die bei 
98% Verformung in der Struktur dominieren. Bei kaltgewalztem Aluminium wurden bei stei-
gendem Verformungsgrad ein schnellerer Anstieg des Desorientierungswinkels und ein ra-
scherer hyperbelähnlicher Abfall des mittleren Durchmessers der Zellblöcke festgestellt als 
bei den Versetzungszellen. Im Verformungsintervall 0,05 < ε < 0,4 steigt die Desorientierung 
der Zellen von 0,5° bis ∼ 1°, die der Zellblöcke dagegen von 1° bis ∼ 6° an. Gleichzeitig 
nimmt der mittlere Zellendurchmesser von ∼ 4 µm auf 1 µm ab, während der mittlere Durch-
messer der Zellblöcke von 11 µm bis 2 µm absinkt.  
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Die Versetzungen gruppieren sich in den GNBs schneller um als in den Zellgrenzen. In 30% 
gewalztem polykristallinem Aluminium wurde ein Maximum der Desorientierungswinkelver-
teilung von GNBs im Bereich von 2,5° - 5° registriert,  das Maximum für die IDBs lag bei 1° 
[20]. Die Analyse der Desorientierungen in bis 90% gewalztem Aluminium, wo hauptsächlich 
Lamellengrenzen auftreten, beweist, dass fast die Hälfte der Desorientierungen im Bereich    
< 6° liegt und dass beobachtete Großwinkelgrenzen mit Desorientierungen von 15° - 60° aus 
einer Kornsubdivision während der plastischen Deformation resultieren.    
Godfrey [21] hat die Substrukturentwicklung von Aluminium-Einkristallen mit {110}<112> 
-Orientierung untersucht, die in „channel compression“ bei Raumtemperatur bis zu logarith-
mischen Verformungsgraden 0,5 und 1,5 verformt wurden. Mittels EBSD Technik wurde die 
Stabilität dieser Orientierung während der plastischen Deformation bestätigt. Die TEM weist 
eine entwickelte Zellblockstruktur aus. Bei geringem Verformungsgrad ergibt sich eine mitt-
lere Desorientierung der Zellgrenzen von 1,4°, der Maximalwert liegt bei 5,4°. Im Falle ε = 
1,5 ist die mittlere ermittelte Desorientierung der Zellblockgrenzen 2,2°, während die der 
Zellgrenzen 1,7° erreicht. Die bei der Verformung beobachtete Struktur besteht aus vielen 
Regionen mit rechteckigen Versetzungszellen, aber die Zellblockstruktur ist nicht so gut defi-
niert. In der Struktur wurden zahlreiche lang gestreckte S-Bänder gefunden. In dem Artikel 
wurden die langen dichten Grenzen, die von der Walzrichtung aus gegen den Uhrzeigersinn 
gedreht sind, als geometrisch notwendige Grenzen (GNBs) definiert und alle andere Grenzen 
in dieser Richtung zu den zufälligen Versetzungsgrenzen (IDBs) gezählt. Besonders in Be-
tracht genommen wurden die langen, aus kleinen Versetzungszellen bestehenden Doppel-
grenzen. Wie für die verwendete Unterteilung der Versetzungsgrenzen erwartet, ist die mittle-
re Desorientierung beim ersten Grenztyp größer und der Unterschied vergrößert sich mit 
wachsender Spannung. Die maximale registrierte Desorientierung von 6,0° wurde bei ε =1,5 
beobachtet. 
In einem Artikel von Driver [22] werden die Ergebnisse der Untersuchungen von vier in 
„channel-die-compression“ bis zum Verformungsgrad ∼1 verformten Al-Einkristallen be-
schrieben. Bei (110) ]121[
−
-Orientierung des Kristalls weist die Lichtmikroskopie auf eine ho-
mogene Struktur ohne starke Orientierungsänderungen hin. EBSD-Messungen mit einer 
Schrittweite von 5 µm entlang der Deformationsrichtung demonstrieren Änderungen der Des-
orientierungen von 2 bis 6° (Mittelwert 1,98°). Typisch für diese Orientierung sind gestreckte, 
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um 30° zur Deformationsrichtung gekippte Versetzungszellen der Abmessungen 1 × 2 µm2. 
Die Zellen sind in Regionen mit annähernd konstanter Orientierung gruppiert und bilden 
Zellblöcke, die durch DDWs begrenzt sind. In der Arbeit wurde auch die Aufspaltung von 
DDWs in Mikrobänder 1. Art registriert. Die Zellblöcke mit Abmessungen von 5 bis 10 µm 
enthalten 3 - 5 Zellen und sind um 3 - 5° gegenüber benachbarten Blöcken desorientiert, was 
mit den  EBSD-Daten übereinstimmt. Der zweite Kristall mit der sehr instabilen Orientierung 
(011) ]001[  bildet eine inhomogene „sandwich“-Struktur mit zwei oder drei zur Deformati-
onsrichtung parallelen Makrobändern aus. TEM- und SEM-Daten wurden aus der zentralen 
Schicht der „sandwich“-Struktur gewonnen. Die mit der EBSD-Methode bestimmten lokalen 
Desorientierungen sind mit Ausnahme einiger Werte von 8° relativ klein und ihr Mittelwert 
beträgt 2,09°. Die Versetzungsstruktur besteht aus lang gestreckten, um 25° oder 30° zur De-
formationsrichtung gekippten Zellen parallel zu den Spuren von (111)-Ebenen. Die Zellwände 
stellen eine Mischung von DDW mit Desorientierungen von 2 - 5° (TEM) und IDBs mit klei-
neren Desorientierungen dar. 
Im Kristall mit (123) ]241[
−−
-Orientierung entwickelt sich eine Mikrostruktur, die bei kleiner 
Vergrößerung eingeteilt werden kann in:  
(i)  ein feines, reguläres Untergrundmuster von um -30° zur Deformationsrichtung geneigten  
      Linien mit dem Abstand von 5µm und  
(ii) wellige Bänder mit größerem Abstand, die um eine ziemlich breite Winkelreichweite zur 
      Deformationsrichtung gekippt (10-25°) sind. 
In diesem Fall sind die lokalen Desorientierungen aus dem EBSD-Scan wesentlich größer und 
umfassen nicht nur die Desorientierungen von 2 - 3° sondern auch mehrere Werte von 8 bis 
10° mit einem Abstand von ∼ 20 µm. Auf Versetzungsniveau bestehen die oben genannten 
Muster (i) aus gestreckten Zellen und MB1s und (ii) aus S-Bändern. Die letzteren sind Berei-
che von lokalisierter Scherung bei konzentrierter Gleitung, so dass die Mikrobandmatrix S-
förmig verformt wird. Die Breite der Bänder beträgt 1 - 10 µm und der Kippwinkel zur De-
formationsrichtung variiert von 10 bis 28°. Die Beobachtungen, dass die Spuren der (111) 
Hauptgleitebene (+25° zur Deformationsrichtung) mit der oberen Grenze der Kippwinkel der 
S-Bänder zusammenfällt, führt die Autoren zu der Vermutung, dass die Bänder das Resultat 
von lokalisierter Gleitung in {111} Ebenen sind. 
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Bei der vierten Kristallorientierung (112) ]111[
−
 weisen die lichtmikroskopischen Aufnahmen 
ein Untergrundmuster von diffusen, um +30° zur Deformationsrichtung geneigten Linien und 
feine, gut definierte, um - 40 ° gekippte Linien auf. Im TEM stellt sich dies dar als eine Mi-
schung von leicht gestreckten Zellen, MB1s und sich mit ihnen kreuzenden dünnen Bändern. 
Die Mikrobänder erster Art stellen ein typisches Zellblockensemble mit einem großen Spek-
trum von Desorientierungen dar. Mit EBSD wurden häufig lokale Desorientierungen bis zu 
10° (Mittelwert = 4,07°) mit einem Abstand von etwa 10 - 50 µm registriert, der annähernd 
mit dem Abstand der lichtmikroskopisch beobachteten feinen Linien korrespondiert. Nach 
TEM-Daten sind diese Bänder etwa 1 µm breit und bestehen aus stark ausgestreckten Zellen 
der Abmessungen 0,5 × 3 - 4  µm2, die von den Autoren „nichtkristallographische Mikro-
scherbänder“ genannt werden. 
Die Gruppe von Rybin [2] hat sich mit der Evolution der Versetzungsstruktur von verschie-
denen Werkstoffen bis zu hohen Verformungsgraden bei Raumtemperatur beschäftigt. Der 
Autor führt in seiner Monographie den Begriff des „Stadiums der entwickelten plastischen 
Deformation" ein, das durch die Bildung desorientierter Kristallbereiche gekennzeichnet ist. 
Als charakteristisches Merkmal von hoch verformten Materialien wird die Ausbildung einer 
Zell- und Fragmentstruktur genannt. 
Im Falle von k.f.z. Metallen demonstriert Rybin typische Elemente der Versetzungsstruktur 
im Stadium der entwickelten plastischen Deformation am Beispiel von gezogenem Nickel. 
Dabei wurden folgende Parameter herangezogen: 
• die mittlere Desorientierung  zwischen benachbarten Zellen 
• die mittlere Zellgröße dc 
• die mittlere Zellwandbreite ∆ und   
• die mittleren Versetzungsdichten ρw in den Zellwänden  
• die mittlere totale Versetzungsdichte ρ 
In den Anfangsstadien der Verformung erreicht die mittlere Zellengröße 1,4 µm, dann fällt sie 
bis ε ≈ 0,3 stark ab und verbleibt in der Größenordnung von 0,2 µm. Die Breite der Zellgren-
zen nimmt von ∆ ≈ 0,5 - 0,6 µm bei ε = 0,06 hyperbelähnlich auf ∆ ≈ 0,05 µm bei ε = 1,31 ab. 
Im Gegensatz dazu vergrößert sich die Versetzungsdichte ρw von  2⋅1010 cm-2 auf 2⋅1011 cm-2. 
Besonders stark ändern sich beide Parameter im Bereich unterhalb ε = 0,3. Die Desorientie-
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rungswinkel zwischen benachbarten Zellen bleiben relativ klein,  0,2 - 0,5°. Somit können in 
k.f.z. Metallen zwei Deformationsstadien unterschieden werden: im Intervall 0 < ε ≤ 0,3 än-
dern sich die oben genannten Parameter der Versetzungsstruktur sehr intensiv, während sie 
oberhalb ε = 0,3 fast unverändert bleiben. Das zweite Stadium ist durch die Bildung von (im 
Vergleich mit dem mittleren Zelldurchmesser) großen Inhomogenitäten der kristallographi-
schen Orientierung charakterisiert, die mit der Entstehung der neuartigen Grenzen verbunden 
sind. Diese Grenzen bilden sich entlang bestehender Zellwände und vermitteln Desorientie-
rungen von 1° bis 8°. Mit dem Stadium der entwickelten plastischen Deformation beginnt die 
Fragmentierung der Kristallite zu dominieren. 
Nach der Deformation ε = 0,8 bei Raumtemperatur ergeben sich bei Nickel Desorientierungen 
zwischen benachbarten Fragmenten von 2 - 6°; bei weit voneinander entfernt liegenden 
Fragmenten erreichen sie 13 - 16°. Mit steigender Verformung entwickeln sich die Fragment-
grenzen zu stark ausgeprägten Grenzen. Diese Grenzen vermitteln große Desorientierungen, 
zum Beispiel 34,9° bei ε = 1,66. Schon bei mittlerer Verformung kann die Länge solcher 
Grenzen mit der Korngröße verglichen werden. 
Die Arbeitsgruppe von Koneva und Kozlov [3, 24, 25] hat umfangreiche TEM- Untersu-
chungen der Substrukturentwicklung bei Stauch- und Zugverformung von  Kupfer- und k.f.z. 
Nickellegierungen bei Raumtemperatur durchgeführt. Nach Koneva und Kozlov wandelt sich 
die Substruktur während plastischer Deformation nach dem folgenden Schema um: 







Bündel, Anhäufungen von Versetzungen 
nicht desorientierte Zellen 
desorientierte Zellen 
Desorientierungsbänder Fragmente 
Substruktur mit diskreten und kontinuierlichen Desorientierungen 
amorphe und nanokristalline Substruktur 
 
Abbildung 2: Schematische Darstellung der Substrukturentwicklung während der plastischen 
Deformation nach Koneva, Kozlov [9, 25]  (Vereinfachtes Schema)  
Im II. Deformationsstadium besteht die Substruktur aus nicht desorientierten Zellen, deren 
Wände gleiche Anzahlen von Versetzungen mit entgegengesetzten Vorzeichen enthalten. Der 
Bereich III wird durch die Entstehung einer Überschussdichte von Versetzungen eines Vor-
zeichens, Umordnung der Zellwände in Desorientierungsbänder und die Bildung von kontinu-
ierlichen und diskreten Desorientierungen charakterisiert. Im Stadium IV entwickeln sich 
Mikrobänder und eine Fragmentstruktur und die Autoren sprechen von Versetzungs-
Disklinations-Konfigurationen. 
In einer k.f.z. Ni-Fe Legierung mit 75 at. % Ni in ferngeordnetem (Ordnungsgrad ≈ 1) und 
ungeordnetem (Ordnungsgrad 0) Zustand wurden nach Stauchen z.B. folgende  Konfiguratio-
nen gefunden: abgerissene Versetzungsgrenzen, Mikrobänder, Disklinationsschleifen und       
-dipole. Die mittlere Desorientierung der Fragmente steigt im Bereich III rasch an, ändert sich 
aber in der Region IV nur wenig. Die maximalen Desorientierungen erreichen 10° und mehr. 
Die Dichte der abgerissenen Grenzen und Disklinationschleifen wächst mit der Deformation 
und erreicht im letzten Stadium Werte von  5,5⋅107 cm-2  und 4⋅105 cm-2 [26]. Im Artikel ha-
ben die Autoren das Verfahren der Disklinationsdichtebestimmung nicht angegeben.   
Literaturübersicht   23
2.2.2. Kubisch raumzentrierte Werkstoffe  
In einer Arbeit von Walter und Koch [27] wurden die Substrukturen von (100)[001]-
orientierten Einkristallen von 3% -Silizium-Eisen untersucht, die mit Dickenabnahmen von 10 
bis 90% bei Raumtemperatur gewalzt und dann geglüht wurden. Bei 10% Verformung beo-
bachten die Autoren im TEM die Entwicklung einer Zellstruktur, deren Wände aus Stufenver-
setzungen parallel zur Richtung <112> bestehen. Ab 20% Verformung liegen ausgeprägte 
Zellen mit 0,2 - 0,3 µm Durchmesser und Desorientierungen < 1° vor. Oberhalb von 50% 
Verformung verlängern sich die Zellen parallel zur Walzrichtung um den Faktor 2, während 
die Zellenbreite konstant bleibt (0,2 - 0,3 µm). Diese Verlängerung wird hauptsächlich nicht 
durch die Ausdehnung der Zellen in Walzrichtung, sondern durch die Kombination von zwei 
Zellen bei der Auflösung von benachbarten Wänden hervorgerufen. Es wird das Auftreten 
von „Kristallreorientierungen“ beobachtet. Die Autoren definieren „Reorientierung" als Dre-
hung um eine Achse, die senkrecht zur Walzebene steht. Für einen fünfzehn Zellen umfassen-
den Bereich ergibt sich eine Reorientierung von ca. 10°. Der mittlere Desorientierungswinkel 
zwischen den Zellen beträgt 0,6 - 0,7°. Die Reorientierungen enthaltenden Kristallvolumina 
werden Übergangsbänder genannt. Diese wechseln sich mit Volumina ohne Reorientierung 
ab, die als Deformationsbänder klassifiziert werden. Die Substruktur beider Typen von Bän-
dern in der genannten Verformungsstufe ist gleich. Das ändert sich jedoch mit zunehmender 
Deformation. Bei 60% Dickenabnahme nimmt die Zellengröße in den Deformationsbändern 
auf 0,1 - 0,2 µm ab und das Zellinnere füllt sich mit Versetzungen. Die verlängerten Zellen 
entwickeln sich zu Subbändern. Zwischen 70 und 90% Dickenabnahme sind die Zellen in den 
Deformationsbändern praktisch komplett eliminiert. Die Übergangsbänder sind schmaler und 
bestehen aus 0,2 - 0,3 µm breiten Subbändern mit Kleinwinkelgrenzen. Der mittlere Desori-
entierungswinkel innerhalb eines Übergangsbandes beträgt ungefähr 2°. Ab 90% werden die 
Übergangsbänder schmaler und der mittlere Desorientierungswinkel nimmt bis auf 3 - 4° zu. 
Rybin und Mitarbeiter [2] haben die Substrukturentwicklung von k.r.z. Materialien am Bei-
spiel von Molybdän beim Ziehen mit einer Geschwindigkeit ε&  = 10-2 s-1 verfolgt. Geschlos-
sene, schleifenartige Konfigurationen von abgerissenen Versetzungsgrenzen werden schon in 
den Anfangsstadien der Deformation registriert. Mit wachsender Verformung werden sie aus-
geprägter und die ihnen entsprechenden Desorientierungen vergrößern sich. Ausgangspunkt 
für die Bildung von Dipolkonfigurationen von abgerissenen Versetzungsgrenzen sind die 
Korngrenzen. An den Spitzen der abgerissenen Grenzen wird eine um eine Ordnung höhere 
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Versetzungsdichte als im Korn abgeschätzt und die Versetzungen sind chaotisch verteilt. Die 
bei ε = 0,38 gemessene Desorientierung zwischen den inneren und den äußeren Dipolberei-
chen beträgt ungefähr 5°. Die Breite der untersuchten Dipole liegt bei 0,2 - 0,5 µm und ihre 
Länge kann von einigen µm bis zu Korngröße reichen. Oft wurden mehrere parallele Dipol-
konfigurationen mit dem Abstand von 0,2 - 0,5 µm beobachtet, die sich in der Bandstruktur 
anordnen. Zwischen benachbarten Mikrobändern ergeben sich Desorientierungen von 1° bis 
5°. Dabei unterscheidet Rybin [2] zwei Typen von so genannten Mesobändern, die aus eini-
gen aneinander grenzenden Mikrobändern bestehen: unkompensierte und kompensierte Me-
sobänder. Bei den unkompensierten Mesobändern kann die resultierende Desorientierung 
zwischen den am Rande liegenden Mikrobändern einige zehn Grad erreichen. Unkompensier-
te Mesobänder bewirken sowohl die Verschiebung als auch die Drehung der Matrix. Inner-
halb von kompensierten Mesobändern werden die Desorientierungen der Mikrobänder global 
kompensiert und die durch sie verursachten Desorientierungen gegenüber der Matrix sind 
nicht größer als bei einem einzelnen Mikroband. In diesem Fall vergleicht Rybin sie mit 
Scherbändern.  
Korotaev [28] hat die Substrukturentwicklung in einer Nb-5% Mo-1,5% ZrO2 Legierung 
mittels TEM beim Walzen und im Zugversuch im Temperaturintervall  293 - 1273 K unter-
sucht. Bei ε ≅ 0,1 wurden eine gleichmäßige Versetzungsverteilung mit einer Versetzungs-
dichte von (4-6)⋅1010 cm-2 und relativ selten abgerissene Grenzen beobachtet. Sie entstehen 
am Korngrenzenzwickel von mehreren Körnern und verursachen Desorientierungen des Kris-
tallgitters. Im Intervall ε = 0,2 - 0,3 wurden beidseitig abgerissene Grenzen im Kornvolumen 
ermittelt. Die gemessene Desorientierung entlang einer solchen Grenze ändert sich zwischen 
den Endpunkten von 6,2° bis 2,5°. Bei Verformungsgraden ε > 0,3 vergrößert sich die Dichte 
von Desorientierungsgrenzen und bei ε ≅ 0,7 stellen sie ein charakteristisches Strukturelement 
im ganzen Probenvolumen dar. Die steigende Verformung führt auch zur Vergrößerung der 
Desorientierungswinkel, die manchmal zehn Grad erreichen. Die untersuchten Desorientie-
rungsgrenzen sind vorwiegend Kippgrenzen. In der Substruktur haben die Autoren auch un-
terschiedlich zur Matrix desorientierte Bänder beobachtet, die als „Reorientierungsbänder“ 
bezeichnet wurden. Abbildung 3 demonstriert das Bildungsschema von solchen Bändern. Sie 
entstehen an Korngrenzen, Ausscheidungen einer zweiten Phase oder Tripelpunkten und kön-
nen durch Korngrenzen in Nachbarkörner eindringen. Die von ihnen verursachten Desorien-
tierungen steigen von 1 - 2° bei ε = 0,02 Verformung bis auf 8 - 10° bei  ε = 0,06 - 0,08. 
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Abbildung 3: Bildungsschema eines Reorientierungsbandes [28] 
 
2.3. Disklinationen 
2.3.1. Definition und Eigenschaften 
Die im vorherigen Abschnitt erwähnten Elemente der Versetzungsstruktur, die sich in ver-
schiedenen Werkstoffen und bei unterschiedlichen Beanspruchungsbedingungen bilden und 
sich als Bewegung von Versetzungsgruppen betrachten lassen, rufen nicht nur Gitterdehnun-
gen, sondern auch Gitterdrehungen hervor. Dabei lassen sich bestimmte kollektive Bewegun-
gen von Versetzungen, die zu weitreichenden inneren Spannungen und Gitterrotationen füh-
ren, als Entstehung und Bewegung von Disklinationen erklären.  
Der Begriff der Disklination wurde erstmals von Volterra [1] im Zusammenhang mit der Be-
trachtung der weitreichenden Verzerrungsfelder von linearen Defekten in elastischen Medien 
eingeführt. Die Erzeugung der Defekte lässt sich mit folgendem Modell demonstrieren [16, 
29, 31]: 
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a) b) c) d)  
Abbildung 4: a) Schraubenversetzung, b) Drehdisklination, c) Stufenversetzung, d) Keil-
disklination 
Schnittflächen werden entweder gegeneinander verschoben (Dislokationen - Translationsver-
setzungen, Abbildung 4a, c) oder gedreht (Rotationsversetzungen - Disklinationen, Abbildung 
4b, d). Wenn die Schnittoberflächen um den Vektor ω  gedreht werden, der zur Schnittfläche 
senkrecht ist, entsteht eine Drehdisklination (Abbildung 4b), wenn sie dagegen um einen Vek-
tor ω  gedreht werden, der zur Schnittfläche parallel ist, so kann man in den entstehenden 
Spalt entweder einen Keil einfügen oder herausnehmen (Abbildung 4d). Im ersten Fall erhält 
man eine negative, im zweiten Fall eine positive Keildisklination (Abbildung 7b, c).  
Analog zu den Translationsversetzungen, deren Stärke durch den Burgersvektor 
−
b  charakteri-
siert wird, werden Disklinationen durch den Frankvektor ω  beschrieben. Keil- und Dreh-
disklinationen unterscheiden sich durch den Winkel η zwischen dem Frank- und dem Linien-
vektor des Defektes. Bei der Keildisklination ist der Frankvektor parallel und bei der Dreh-
disklination ist er senkrecht zum Vektor der Defektlinie. Durch 0<η<π/2 wird eine gemischte 
Disklination definiert. 
In Kristallen werden der Betrag und die Richtung des Burgersvektors einer Versetzung durch 
den Burgers-Umlauf definiert (Abbildung 5a). Analog dazu lassen sich der Betrag und die 
Richtung des Frankvektors einer Disklination mit Hilfe eines Frank-Umlaufs (Abbildung 5b) 
bestimmen [2].  
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a)  b)  
Versetzung Disklination 
 
Abbildung 5: a) Burgers-Umlauf einer Versetzung b) Frank-Umlauf einer Disklination [30] 
Das Problem der Berechnung der Verzerrungs- und Spannungsfelder von Disklinationen wur-
de schon vor langer Zeit gelöst [1, 16]. Die Formeln für die Komponenten der Spannungsfel-
der von geraden Disklinationen in einem unendlichen, linear-elastischen und isotropen Medi-
um findet man für ein Kartesisches Koordinatensystem, in dem die z-Achse mit der Defektli-
nie übereinstimmt, im Anhang 6.1. 
Die Spannungen von Keil- und Drehdisklinationen ändern sich mit r→ ∞ wie lnr, d.h. die 
Spannungen wachsen mit Kristallausdehnung. Die Bildung von solchen Defekten ist unrealis-
tisch. Bei Keildisklinationen bleiben die Spannungen entlang der Defektlinie konstant, wäh-
rend sie sich im Falle von Drehdisklinationen linear vergrößern. Daraus kann man schließen, 
dass die Wahrscheinlichkeit der Existenz von Drehdisklinationen sehr viel kleiner als die von 
Keildisklinationen ist. Die logarithmische Spannungsabhängigkeit bei großer Entfernung von 
der Defektlinie kann durch eine Gruppierung von geraden Disklinationen in Dipol- und Mul-
tipolkonfigurationen beseitigt werden [16] (Abbildung 6). 
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Abbildung 6: Disklinationsdipol aus minus- und plus-60° Keildisklinationen [29] 
Für die Energie einer Keildisklination in einem elastisch isotropen Zylinder mit dem Radius 









       (2.1) 
Daraus kann man schließen, dass die Disklinationsenergie um einige Ordnungen größer ist als 
die Versetzungsenergie und mit zunehmender Kristallausdehnung steigt. Das Auftreten von 
solchen Defekten ist unrealistisch, deshalb können Disklinationen nur in mikroskopischen 
Objekten als wahrscheinlich betrachtet werden.  
In Kristallen muss der Frankvektor einer Disklination mit der Gittersymmetrie kompatibel 
sein. Eine solche Disklination nennt man vollständig und der Frankvektor hat den Betrag ω = 
2π/m (m - Zähligkeit der Drehachse) (Abbildung 7b, c). In kubischen Kristallen beträgt der 
kleinste mögliche Wert z.B. ω = π/3, so dass die Energie der vollständigen Disklination zu 
hoch ist. Weil die Bildung solcher Defekte unwahrscheinlich ist, wurde deshalb lange ange-
nommen, dass Disklinationen bei der plastischen Deformation von Kristallen keine Rolle 
spielen.  
Der nächste Schritt in der Entwicklung der Disklinationstheorie war die Betrachtung der Par-
tialdisklinationen mit dem Frankvektor ω ≠ 2π/m (Abbildung 7d, e) [32, 34].  
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Abbildung 7: Schematische Illustration von vollständigen und partiellen Keildisklinationen    
a) ungestörter Kristall, b), c) vollständige Keildisklination mit ω = [0 0 π/2] 
und ω = [0 0 -π/2], d), e) partielle Keildisklination mit ω = [0 0 π/25]   und 
ω = [0 0 -π/25] [4] 
Wie von Li [32] gezeigt worden ist, kann man jedoch partielle Disklinationen mit ω ≠ 2π/m 
mit Hilfe von Versetzungskonfigurationen modellieren (Abbildung 7d, e). Eine halbunendli-
che Wand aus parallelen Stufenversetzungen gleichen Vorzeichens stellt z.B. eine Disklinati-
on dar (Abbildung 8a) und eine abgerissene Versetzungswand repräsentiert einen partiellen 
Disklinationsdipol (Abbildung 8b, c, d). Anderseits kann auch ein Knoten von dichten Verset-
zungswänden als eine Disklination dargestellt werden, wenn Desorientierungen der Verset-


















a) b) c) d) 
 
Abbildung 8: Versetzungsmodelle für Keildisklinationen und Disklinationsdipole. a) einzelne 
Disklination A,  b) und c) zweiachsiger Dipol AB, d) einachsiger Dipol A’B’ 
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Das Disklinationskonzept vereinfacht die mathematische Beschreibung von komplexen Ver-
setzungskonfigurationen. Disklinationen werden auf mesoskopischer Ebene durch Versetzun-
gen dargestellt, wie atomare Verzerrung auf mikroskopischer Ebene [9]. Der Zusammenhang 
zwischen partiellen Disklinationen und Versetzungswänden gestattet es außerdem, die Ver-
setzungsdynamik mit einer Disklinationsdynamik in realen Kristallen zu koppeln, so dass man 
Partialdisklinationen als grundlegende Träger der rotatorischen Deformation von hochver-
formten Materialien betrachten kann [2, 16]. 
Im Gegensatz zu den vollständigen Disklinationen, stimmen die Spannungsfelder von partiel-
len Disklinationen in großen Abständen von den Defekten praktisch mit den Spannungsfel-
dern von einzelnen Versetzungen oder Versetzungsgruppen überein [16]. Abbildung 9 reprä-
sentiert das für einen partiellen Disklinationsdipol. 
 















x/b oder 2x/l 
l/2 l/2 X 
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Abbildung 9: Spannung σyy in der Ebene y = 0 in der Nähe von Stufenversetzung (1) und 
Disklinationsdipol (2) [31] 
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2.3.2. Entstehung und Bewegung von Disklinationen 
Es ist bekannt [2, 16], dass Disklinationsdefekte in polykristallinen Materialien an Korngren-
zen, Tripelknoten von Korngrenzen und anderen Zentren von Spannungskonzentrationen ent-
stehen. Gutkin u. a. [33] haben ein Modell für die Bildung von Disklinationen an Korngren-
zen sowie der damit verbundenen Mechanismen der Erzeugung und Bewegung von Desorien-
tierungsbändern vorgeschlagen (Abbildung 10): Versetzungen mit dem Burgersvektor 1b  glei-
ten in Richtung einer Korngrenze und dringen in das Nachbarkorn ein, wo die Gleitversetzun-
gen den Burgersvektor 2b  besitzen (Abbildung 10a). Als Ergebnis treten in der Korngrenze 
eine begrenzte Versetzungswand mit dem Burgersvektor 12 bbb −=δ und dem Versetzungs-
abstand l sowie ein Knick der Korngrenze auf (Abbildung 10b). Die Geometrie und das resul-
tierende Verzerrungsfeld einer solchen Konfiguration kann als zweiachsiger Dipol von par-
tiellen Keildisklinationen mit der Stärke ±ω = δb/l beschrieben werden (Abbildung 10c). Das 












Abbildung 10: Modell der Bildung eines Disklinationsdipols mit der Stärke ω an einer Korn-
grenze [33] 
Im Falle von Einkristallen können anstelle von Korngrenzen die Zellblockwände oder Sub-
korngrenzen mit hoher Versetzungsdichte als Zentren für die Keimbildung von Disklinationen 
betrachtet werden [33].  
Disklinationen können sich wie Translationsversetzungen sowohl konservativ durch Gleiten 
als auch nichtkonservativ durch Klettern bewegen. Im Gegensatz zu Versetzungen ist jedoch 
für die nichtkonservative Bewegung der Disklinationen keine Diffusion notwendig, sondern 
dieser Bewegungsmechanismus kann durch Einfang und Emission von Versetzungen reali-
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siert werden. In der Arbeit [34] wurde die Bewegung eines Disklinationsdipols aus partiellen 






b=(0, by, 0) 
 
Abbildung 11: Partialdisklinationsdipol und mobile Versetzungen (ω - Frankvektor, b - Bur-
gersvektor) 
Der Dipol wird durch zwei parallele Wände aus Stufenversetzungen mit entgegengesetztem 
Vorzeichen repräsentiert. Diese Konfiguration kann sich nur bei Erfüllung der folgenden Be-
dingung ausbreiten (ρe - Dichte von Stufenversetzungen, λe- mittlere freie Weglänge von Stu-
fenversetzungen) 
ω < bρeλe       (2.2) 
Daraus folgt, dass die Bewegung eines Disklinationsdipols nur bei größeren Dichten der be-
weglichen Versetzungen und ausreichender Weglänge möglich wird.  
2.3.3. Disklinationsmodell der plastischen Verformung von Seefeldt und Klima-
nek  [10] 
Das Modell [10] beschreibt die Substrukturentwicklung und die Kopplung zwischen Sub-
struktur und den mechanischen Eigenschaften kubisch flächenzentrierter Metalle (Kupfer) bei 
Kaltumformung bis zu hohen Umformgraden. Der Modellbildung wird das Disklinationskon-
zept zur Beschreibung der rotatorischen Verformungsanteile, insbesondere der Bildung einer 
Fragmentstruktur, und der korrespondierenden Verfestigungsbeiträge zugrunde gelegt. 
Zur Modellierung der Evolution einer Substruktur werden folgende Strukturvariablen ver-
wendet: die redundante Versetzungsdichte ρr, die immobile Disklinationsdichte θi, die Über-
schussversetzungsdichte ρexc, die mobile Versetzungsdichte ρm und die mobile Disklinations-
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dichte θm. Die letzten beiden Variablen sind notwendig zur Kopplung der Versetzungs- und 
Disklinationsevolution und zur Beschreibung der Fragmentstrukturbildung und -entwicklung. 
Die redundanten Versetzungen der Zellstruktur werden durch Immobilisierung mobiler Ver-
setzungen akkumuliert. Die immobilen Disklinationen der Fragmentstruktur werden durch 
den Auffang mobiler Partialdisklinationsdipole im Netz der bestehenden Partialdisklinationen 
gespeichert. Die redundanten Versetzungen bilden eine Zellstruktur mit waldversetzungsfrei-
en zellinneren Bereichen. Die immobilen Partialdisklinationen bilden als nichtkompensierte 
Knoten geometrisch notwendiger Desorientierungsgrenzen eine Fragmentstruktur. 
Aufgrund fehlender dynamischer Erholung werden bei der Modellrechnung für sehr tiefe 
Temperaturen die Punktdefekte wie Leerstellen  und Zwischengitteratome nicht einbezogen.  
Im Modell wird kein Unterschied zwischen Schrauben- und Stufenversetzungen in der Ver-
setzungspopulation gemacht und es wird auch nicht zwischen den Disklinationscharakteren 
unterschieden, denn für den Einfang von Stufenversetzungen durch Keildisklinationen gelten 
praktisch die gleichen Kraftgesetze wie für den Einfang von Schraubenversetzungen durch 
Drehdisklinationen. Bei tiefen Temperaturen ist die dynamische Erholung ausgeschlossen und 
aus diesem Grund wird keine Differenz zwischen dem Verhalten der Schrauben- und Stufen-
versetzungen gemacht.  
Für die Aufstellung der Evolutionsgleichungen des Modells wurden folgende Reaktionsme-
chanismen mit entsprechenden  Reaktionskoeffizienten herangezogen: 
• nicht-multiplikative Erzeugung mobiler Versetzungen durch Frank-Read-Quellen  
• multiplikative Erzeugung mobiler Versetzungen durch Doppelquergleiten   
• Immobilisierung mobiler durch redundante Versetzungen  
• Annihilation mobiler mit redundanten Versetzungen  
• Einfang mobiler Versetzungen durch Partialdisklinationsdipole 
• Induzierte Bildung von Disklinationsdipolen an Desorientierungsbandspitzen  
• Statistische Bildung von Disklinationsdipolen in Desorientierungsgrenzen 
• Immobilisierung mobiler durch immobile Disklinationen  
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Im Modell wurden die Substrukturentwicklung und deren Ankopplung an das makroskopi-
sche mechanische Verhalten getrennt modelliert. Der Zusammenhang zwischen den Defekt-
dichten und den Fließspannungsbeiträgen ist komplexer als die Taylor-Beziehung 
ρα=τ Gb       (2.3) 
Für die Voraussage von mechanischen Eigenschaften im Modell ist es erforderlich, die Dich-
ten der verformungstragenden Defekte und die Fließspannung zu koppeln. 
Die sich ausbildende scharfe Zellstruktur kann nach Mughrabi und Mitarbeiter [35] als ein     
„ zweiphasiger“ Verbund aus Gebieten hoher (Zellwände) und niedriger (zellinnere Bereiche) 
Versetzungsdichte beschrieben werden. Die Schubspannung für einen solchen Verbund ergibt 










ραζ−+ρζα+τ=τζ−+ζτ+τ=τ  (2.4) 
Hierbei ist ζ Volumenanteil der Zellwände. Im Falle einer vernachlässigbar kleinen Verset-
zungsdichte in den zellinneren Bereichen erhält man den Beitrag von redundanten Versetzun-











σ     (2.5) 
mit dem Gleitwiderstand *Gwτ  und Schmidfaktor m. 
Um den Beitrag der Disklinationen zu erfassen, werden im Modell alle Zwickel von Zell-
blockgrenzen als nichtkompensierte Knoten (d.h. als immobile Disklinationen) betrachtet und  
die schematisierte Substruktur wird als ein räumliches Poisson-Voronoi-Mosaik [36] im 
Gleichgewichtszustand angesehen. Mit dieser Annahme lassen sich die mittlere immobile 





≈       (2.6) 
verknüpfen. Die Verallgemeinerung des Hall-Petch-Gesetzes für die Subkornhärtung kann 
man in Abhängigkeit der immobilen Disklinationsdichte formulieren  
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4
iHPHP θk776,0σ =       (2.7) 
Hierbei ist kHP Hall-Petch-Koeffizient. Der zusätzliche Beitrag der weitreichenden Span-






βGbβGωσ ≈=      (2.8) 
angesetzt werden. Hierbei hängt der Wechselwirkungskoeffizient β der Disklinationen wie 
der Wechselwirkungskoeffizient α der Taylor-Beziehung (2.3) von der Geometrie des De-
fektnetzwerks ab. Seefeldt [10, 11] hat dafür den Wert β≈0,1 verwendet, der von Romanov 
und Vladimirov [16] vorgeschlagen wurde.  
Die im Rahmen dieses Modells simulierte Fließkurve für Cu weist eine gute Übereinstim-
mung mit experimentell gewonnenen Daten auf (Abbildung 12). 
 a) b) 
 
Abbildung 12: a) Fließspannungsbeiträge der redundanten Versetzungsdichte und der immo-
bilen Disklinationsdichte und ihre Summe. Schmidfaktor m = 0,408 Material-
parameter für Kupfer, Prozessparameter für Raumtemperatur und 1210 −−= sε& . 
Zum Vergleich die Stauchfließkurve eines auf Mehrfachgleitung orientierten 
Einkristalls. b) Kocks-Mecking-Auftragung zur modellierten Fließkurve [9]. 
Die zugehörige Kocks-Mecking-Auftragung zeigt klar getrennte Bereiche III und IV. Der 
Übergang zwischen beiden Bereichen wird durch den Übergang von der Zellstrukturverfesti-
gung (Träger: redundante Versetzungen) zur Fragmentstrukturverfestigung (Träger: immobile 
Disklinationen) charakterisiert. Das vorgestellte Modell bindet die Verfestigung im Bereich 
IV an die Ausbildung von Desorientierungen an. 
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2.3.4. Substrukturuntersuchungen auf der Basis des Disklinationskonzeptes  
Analysen der Mikrostruktur und des Zusammenhanges der Mikrostrukturentwicklung und der 
mechanischen Eigenschaften von stark verformten Werkstoffen mit mittlerer und hoher Sta-
pelfehlerenergie Ni, Cu, α-Fe und Fe-Si auf der Basis des Disklinationskonzeptes wurde z.B. 
in den Artikeln [2, 3, 4, 5, 6, 7, 8, 10, 24, 37] vorgenommen. Für die Untersuchungen wurden 
die Verfahren Röntgendiffraktometrie, EBSD (Electron BackScattering Diffraction) und TEM 
verwendet. 
In allen Werkstoffen wurden Disklinationen schon bei ε > 0,3 gefunden und die Häufigkeit 
ihrer Identifikation steigt bei gleicher Verformung in der Reihe α-Fe, Ti und Cu an [7]. Die 
gemessenen Disklinationsstärken liegen im Bereich ω < 2°, was viel größer als die Unsicher-
heit der Auswertung des Beugungsdiagrammes ist [4, 7, 37]. 
Dabei wurden folgende Substrukturen beobachtet:   
• eine entwickelte Zellblock-Struktur mit dichten Versetzungswänden [5, 6]  
• eine Zellblock-Struktur in Ni mit unkompensierten Knoten [37] 
• abgerissene Versetzungswände in Ti und Fe [7] 
• Disklinationsdipole in Fe, Fe-Si und Cu [5, 6, 7] 
• Disklinationsquadropoli in Cu [5, 6, 7] 
 
Die aus der radialen Intensitätsverteilung von Röntgenprofilen ermittelte Versetzungsdichte 
von Ni und Fe-Si steigt bis zum Verformungsgrad εmax = 0,5 auf Werte von 5⋅1010 cm-2 für Ni 
und  2⋅1011 cm-2 für Fe-Si. Im Falle von Ni war es außerdem möglich, aus der asymmetrischen 
Linienform die Versetzungsdichte im Zellinneren und in den Zellwänden zu bestimmen. Die 
mittleren Desorientierungen, die aus der azimutalen Verbreiterung der Reflexe und nach der 
EBSD-Methode ermittelt wurden, unterscheiden sich nicht stark und erreichen bei εmax = 0,5 
im Falle von Ni 0,5° und beim Fe-Si ≈ 0,3° [7, 38]. Die mittlere aus den EBSD-Daten gewon-
nene Desorientierung kann als Mittelwert für die Abschätzung der Disklinationsstärke be-
trachtet werden [7]. 
Die Untersuchungen an Kupfer, das bei Raumtemperatur bis zu hohen Umformgraden ver-
formt wurde, weisen in der Substruktur selbst abschirmende Dipol- und Quadropol-
konfigurationen in Mikrobändern auf. Zum Beispiel ergeben sich für die Frankvektoren einer 
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Dipolkonfiguration die Richtungen 1ω =[1 1 -1] und 2ω =[-3 1 1] und die Beträge 0,85° und 
0,73° [5, 6].  
Die ersten Untersuchungen an Kupfer wurden im Rahmen der Dissertation von Seefeldt [10] 
durchgeführt und ein Modell entwickelt, das die Substrukturentwicklung und die Kopplung 
zwischen der Substruktur und den makroskopischen mechanischen Eigenschaften bei Kaltum-
formung bis zu hohen Umformgraden, insbesondere für den Bereich IV der Verfestigungs-
kurve, beschreibt. 
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3. Untersuchungsmethoden  
3.1. Beschreibung des Probenmaterials  
In der vorliegenden Arbeit wurden vielkristallines Wolfram, Aluminium-Ein- und Vielkristal-
le sowie die vielkristalline Nickel-Basislegierung Inconel 718 untersucht.  
Zylindrische Proben der genannten Materialien wurden bei verschiedenen Temperaturen und 
Geschwindigkeiten mittels eines servohydraulischen Prüfsystems MTS 810 parallel zur Zy-
linderachse gestaucht. Während des Versuches wurden die Kraft F und der Stempelweg s = 
∆h in Abhängigkeit von der Zeit aufgenommen. Der Zusammenhang zwischen den  Parame-
tern F, ∆h und der wahren Spannung σ (d0, h0 - Ausgangsdurchmesser und -höhe der Probe) 








σ =        (3.1) 










== ∫ε       (3.2) 
Wolfram-Vielkristalle  
Als Ausgangszustand dienten mit Kalium dotierte sechseckige, vielkristalline Wolframstäbe 
der Fa. OSRAM GmbH mit einer Reinheit von 99,9% (Durchmesser ≈ 12 mm), die nach dem 
Walzen bei 2050° C geglüht wurden. Aus den Stäben wurden zylindrische Proben der Ab-
messungen ∅ 5 mm, h0 = 7,5 mm geschnitten. Die lichtoptisch nach dem Linienschnitt-
verfahren ermittelte mittlere Korngröße des Ausgangszustandes beträgt 14 µm. Das Wolfram 
zeigt aufgrund seiner hohen Schmelztemperatur TS = 3410° C im untersuchten Temperaturin-
tervall (siehe Tabelle 1) nur eine sehr geringe Neigung zu Erholungsprozessen. Die hohe Sta-
pelfehlerenergie γ = 300 mJ/m² [39] erschwert die Aufspaltung von Stufenversetzungen und 
erleichtert das Quergleiten der Schraubenversetzungen. Damit wird das Auftreten kollektiven 
Versetzungsverhaltens begünstigt. 
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 In  Tabelle 1 sind die Umformtemperaturen, die Stauchparameter und die Probenbezeichnun-
gen für das Wolfram zusammengefasst. Mit dem Zeichen * markierte Proben haben andere 
Abmessungen ∅ 7 mm und h0 = 10,5 mm. 
Stauchung ε Temperatur °C 
0,1 0,3 0,5 0,7 
200 (0,13 Ts) W201 W203 W205 W207 
400 (0,18 Ts) W401 W403 W405 W407 
600 (0,24 Ts) W601 W603 W605 W607 
800 (0,29 Ts) W801 W803 W805 W807 
600 (0,24 Ts)    W62*  
1000 (0,35Ts)    W0201*  
Stauchgeschwindigkeit für alle Zustände 10-2 s-1 
Tabelle 1: Übersicht über die Deformationszustände und die Probenbezeichnungen von Wolf-
ram 
Aluminium-Einkristalle 
Die (110)-orientierten Al-Einkristalle mit einer Reinheit von 99,95% wurden von der Fa. Ma-
teck, Jülich geliefert. Sie wurden im Bridgman-Verfahren gezogen und lagen in Form von 
Zylindern mit den Abmessungen ∅ 10 mm × 15 mm vor. Aluminium mit seiner niedrigen 
Schmelztemperatur von TS = 660° C (T/TS = 0,31) weist bei Raumtemperatur keine große 
Neigung zur Bildung ausgeprägter Verformungssubstruktur auf. Durch die hohe Stapelfehler-
energie γ ≈ 200 mJ/m² werden die Quergleitung und Erholungsprozesse erleichtert.   
Die Einkristalle wurden bei Raumtemperatur (T/Ts  ≈ 0,31) mit einer Stauchgeschwindigkeit 
von 1 s-1 bis ε = 0,5 (Probenbezeichnung Al05) und ε = 0,7 (Probenbezeichnung Al07) ge-
staucht. Wegen des Röntgenlaborumbaus waren weitere Untersuchungen an Al-Einkristallen 
nicht möglich.  
Element Al Fe Mn 
Gehalt (Ma.%) 99,945 0,032 0,023 
Tabelle 2: Chemische Zusammensetzung der Aluminium-Einkristalle  
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Aluminium-Vielkristalle 
Zur Herstellung von vielkristallinen Al-Stauchproben mit den Abmessungen ∅ 10 mm, h0 = 
15 mm diente ein zylindrischer Al-Stab mit einer Reinheit von 99,6% (Fe - 0,273%; Mn - 
0,057%, Si - 0,055%). Vor der Verformung wurden die Proben 10 Stunden bei 350° C ge-
glüht. Die mittlere Korngröße des Ausgangszustandes betrug dann 40 µm. Ihre Verformung 
erfolgte bei Raumtemperatur (T/TS ≈ 0,31) mit einer Stauchgeschwindigkeit 10-2 s-1. Die un-
tersuchten Deformationsparameter werden in  Tabelle 3 präsentiert. 
Stauchung ε 0,1 0,3 0,5 0,7 1 1,57 1,75* 1,92 
Tabelle 3: Deformationszustände der Aluminiumproben. (Die mit * markierte Probe wurde 
nicht im TEM untersucht).  
Die gestauchten Proben wurden im Rahmen der vorliegenden Arbeit im Transmissionselek-
tronenmikroskop untersucht. Parallel dazu wurden von M. Masimov, Institut für Werkstoff-
wissenschaft der TU Bergakademie Freiberg, röntgenographische und EBSD-Untersuchungen 
durchgeführt, deren Ergebnisse zum Vergleich mit den TEM-Beobachtungen herangezogen 
werden. 
Inconel 718 
Zylindrische Proben der Legierung Inconel 718 mit den Abmessungen ∅ 5 mm, h0 = 7,5 mm 
wurden aus einem Schmiedestück (98 × 60 × 150 mm3) gewonnen, 1 Stunde bei 960° C an-
gelassen und danach in Wasser abgeschreckt. Die chemische Zusammensetzung des Werk-
stoffs und die Deformationsparameter sind in  Tabelle 4 und Tabelle 5 angegeben.  
Element Ni Fe Cr Nb Mo Ti Al C B 
Gehalt (Ma.%) 53,11 18,08 18,32 5,24 3,41 1,02 0,8 0,02 0,003 
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1100 0,65 IPRT65 
Verformungstemperatur für alle Zustände: RT (0,19 Ts) 
Tabelle 5: Übersicht über die Deformationszustände und die Probenbezeichnungen von Inco-
nel 718 
Die Schmelztemperatur von Inconel 718 liegt bei 1260-1335°C. In Anlehnung an eine andere 
Legierung 800H (Hauptkomponente: Ni- 32%, Cr- 21%, Al- 0,4%, Ti- 0,4%), deren Stapel-
fehlerenergie in der Größenordnung von 95 mJ/m² berechnet wurde, kann man Inconel 718 zu 
den Werkstoffen mit mittlerer Stapelfehlerenergie zählen [40].  
 
3.2. Metallographische Probenpräparation 
Für die Durchführung von metallographischen Untersuchungen wurden sowohl die Wolfram- 
als auch die Aluminiumproben senkrecht zur Stauchrichtung ungefähr in der Mitte getrennt, 
während die Inconelproben parallel zur Stauchrichtung geschnitten wurden. Nach dem Trenn-
vorgang bewirken Schleifen und Polieren einen Materialabtrag an der Schlifffläche zur Besei-
tigung unerwünschter Unebenheiten und Verformungen. Die nach dem Schleifen verbleiben-
de geschädigte Oberflächenschicht muss durch Polieren beseitigt werden. Im Vergleich zum 
mechanischen Polieren ist elektrolytisches Polieren vorteilhafter, weil es einen deformations-
freien Materialabtrag ermöglicht.  
Die Wolfram- und Inconelproben wurden mit der halbautomatischen Schleif- und 
Poliermaschine ABRAMIN der Firma STRUERS bearbeitet. Das elektrolytische Polieren 
wurde mit dem Gerät STRUERS LectroPol - 5 durchgeführt. 
 Das Schleifen der Wolframproben erfolgte mit SiC-Schleifpapieren von 400 bis 4000 Kör-
nung bei einer Dauer von drei Minuten. Für das mechanische Polieren wurden Diamant-
dispersionen mit einer Körnung von 3 und 1 µm verwendet. Das Regime der Elektropolitur 
wird in Tabelle 6 angegeben. 
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Die Inconelproben wurden mit SiC-Schleifpapieren der Körnungen 400, 800 und 1000 für 
eine Zeit von zwei Minuten geschliffen. Dann folgte eine Diamantpolitur mit den Körnungen 
6, 3 und 1 µm. Die Bedingungen des Elektropolierens sind ebenfalls in  Tabelle 6 angegeben. 
Die Al-Ein- und Vielkristalle wurden manuell mit SiC-Schleifpapieren der Körnung 1000, 
1200, 2400 und 4000 geschliffen und anschließend elektrolytisch poliert.   
Material Polierspannung V Polierzeit Flussrate Elektrolyt 
Wolfram 6 30 min 6 20%-ige NaOH 
Al-Einkristalle  40 15 s 9 A2 
Al-Vielkristalle 30 15 s 10 A2 
Inconel 718 40 10 s 13 A2 
Tabelle 6: Bedingungen des Elektropolierens 
Im Falle von stark verformten Wolframproben für nachfolgende EBSD-Untersuchungen wur-
de die stromdurchführende Kupfer-Einbettmasse verwendet, um eine Bruchrisiko beim Aus-
betten auf Grund kleiner Probenhöhe zu vermeiden. 
 
3.3. Transmissionselektronenmikroskopie  
Die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) bietet die Möglichkeit der direkten Untersu-
chung von Objekten im Nanometerbereich und liefert die höchste Ortsauflösung bis hinab zur 
atomaren Skala (≈ 0,1 nm). Besonders interessant im Zusammenhang mit der vorliegenden 
Arbeit ist, dass sie bei Auswertung von  Kikuchi-Beugungsmustern die Bestimmung von 
Kristallorientierungen mit einer Genauigkeit von  ∼0,1° [41] gestattet. 
Der Aufbau eines Transmissionselektronenmikroskops wird z.B in den Literaturquellen [42, 
41, 43] ausführlich beschrieben. Trifft ein Elektronenstrahl auf ein Objekt, bewirkt das eine 
Vielzahl unterschiedlicher Wechselwirkungsprozesse. Der TEM-Bildkontrast entsteht durch 
elastische Streuung (Beugung) der Elektronen, die bei kristallinen Objekten in definierten 
Richtungen entsprechend der Braggschen Gleichung erfolgt. 
Die Information über die Struktur einer Probe kann im TEM sowohl im Realraum (Kontrast-
bild) als auch im reziproken Raum (Beugungsdiagramm) erhalten werden. Werden die ge-
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beugten Elektronenstrahlen durch eine Kontrastblende abgefangen, bezeichnet man den Beu-
gungskontrast als Hellfeldbild. Ein Dunkelfeldbild entsteht hingegen, wenn ein abgebeugter 
Strahl mit der Kontrastblende ausgewählt wurde. Um vom Bild auf Beugung umzuschalten, 
ist es erforderlich, die Kontrastblende ganz zu entfernen und die Zwischenlinse auf die 
Brennebene der Objektivlinse so zu fokussieren, dass die Ebene des Beugungsbildes abgebil-
det wird (Abbildung 13). Bei der Anwendung von Selektorblenden kann man auch sehr kleine 
Probenbereiche zur Beugung bringen (selected area diffraction).   
Die Registrierung von Kikuchi-Linien in Transmission ist mittels SAD (selected area diffrac-
tion) oder CBED (convergent beam electron diffraction) möglich. Im Falle von SAD wird der 
Elektronenstrahl auf den interessierenden Bereich durch Blenden begrenzt und bei CBED 
wird der Strahl auf die Probe so fein fokussiert, dass die Spotgröße bis auf 0,5 nm reduziert 
wird. Für die Registrierung von Kikuchi-Diagrammen  mit hoher Genauigkeit in stark ver-
formten Materialien ist am besten die CBED-Methode geeignet, bei der die bessere Auflösung 













einstufig vergrößertes Bild 
Beugungsbild 
 
Abbildung 13: Strahlengang im TEM a) Beugungskontrast b) Beugungsbild [42] 
Die Bestimmung der Kristallorientierung mit hoher Genauigkeit mittels TEM erfordert die 
Verwendung von Kikuchi-Linien. Der folgende Abschnitt ist deshalb dem Entstehungspro-
zess und der Geometrie von Kikuchi-Linien gewidmet: 
In Folien findet neben der elastischen Streuung auch die unelastische Streuung von Elektro-
nen statt,  die mit Maximalintensität in Primärstrahlrichtung und diffus in alle anderen Rich-
tungen erfolgt. Die Intensität der unelastisch gestreuten Elektronen nimmt mit steigendem 
Winkel zur Primärstrahlrichtung schnell ab. Im Inneren des Objekts werden durch den Pri-
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märstrahl I0 unelastisch gestreute Elektronen erzeugt, deren Wellenlänge nur wenig geändert 
ist. Unter dieser Voraussetzung können die unelastisch gestreuten Elektronen als neuer „Pri-
märstrahl“ wirken und ebenfalls an den Netzebenen reflektiert werden. 





























Abbildung 14: Entstehung der Kikuchi-Linien a) Schematische Darstellung der Streuung in 
einem Probepunkt, b) Braggreflexion der unelastisch gestreuten Elektronen an 
den (hkl) Netzebenen, c) Alle Strahlen, für die die Braggbedingung erfüllt ist, 
bilden einen Kegelmantel um die Netzebenennormale N  
Trifft ein Elektronenstrahl auf die Netzebenenschar (hkl) (Abbildung 14), so erhält sie auf der 
einen Seite die Intensität Iα und auf der anderen Seite die Intensität Iβ unter dem Winkel θ, 
wobei auf Grund des Winkelunterschieds zum Primärstrahl Iα > Iβ ist. Der Strahl A reflektiert 
in die Richtung H und der Strahl B in die Richtung D. Weil die Intensität der unelastisch ge-
streuten Elektronen Iα  größer als Iβ ist,  vergrößert sich die Elektronenanzahl in der Richtung 
H nach der Braggreflexion und wird größer als der Verlust in dieser Richtung. Aus diesem 
Grund nimmt die Intensität in der Richtung H zu und in der Richtung D nimmt sie im Bezug 
auf den Untergrund ab.   
Da die unelastische Streuung diffus in allen Richtungen erfolgt, bilden die von den Netzebe-
nen reflektierten unelastisch gestreuten Elektronen einen Kegelmantel mit der Ebenennorma-
len als Achse und dem Öffnungswinkel (90 - θ). Infolge der Kleinheit von θ erscheint der 
Kegelschnitt mit der Ebene des Beugungsdiagramms als Gerade. So entstehende zwei gerade 
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Linien, eine helle in Richtung H und eine dunkle in Richtung D, die als Kikuchi-Linien be-
zeichnet werden. In der Mitte zwischen den beiden Linien liegt die Spur der reflektierenden 
Ebene. Ein Kikuchi-Diagramm besteht aus einer Vielzahl derartiger Linienpaare (Abbildung 
15). Die Schnittpunkte der Kikuchi-Linienpaare definieren Zonenachsen des Kristalls, so ge-
nannte Pole. 
 
Abbildung 15:  Kikuchi-Diagramm von Aluminium 
Bei der exakten Erfüllung der Braggschen Gleichung verläuft die zugehörige helle Kikuchi-
Linie genau durch den Bragg-Reflex und die dunkle Linie durch den Primärstrahl. Wird die 
Probe aus der Bragg-Lage herausgekippt, wird sich das System der Kikuchi-Linien parallel 
verschieben. 
Die Indizierung von Kikuchi-Diagrammen schließt die folgenden Schritte ein: Zunächst wird 
eine grobe Orientierungsbestimmung anhand des Punktdiagramms bei Parallelstrahlbeleuch-
tung vorgenommen. Hierbei wird insbesondere die Zonenachse der Ebene des reziproken Git-
ters erhalten.  











Abbildung 16: Schematische Darstellung der Kikuchi-Linien 
Die Indizierung des Kikuchi-Diagramms kann anhand von zwei Linienpaaren durchgeführt 
werden (Abbildung 16). Dafür muss man den Abstand zwischen beiden messen und dann die 





222 =++        (3.3) 
wo a - Gitterkonstante, S - Abstand zwischen Kikuchi-Linien, LM - Kameralänge des Mikro-
skops, λ - Elektronenwellenlänge. Mit Kameralänge ist der Abstand zwischen Probe und Fo-
toplatte bezeichnet. Die experimentell berechneten Beträge werden mit theoretisch berechne-
ten verglichen und den entsprechenden Laue-Indizes zugeordnet. Die Indizierung wird auch 
anhand der Übereinstimmung der Winkel zwischen zwei Linien (h1k1l1) (h2k2l2) des experi-




















=α      (3.4) 
überprüft. Diese Überprüfung ist auch erforderlich im Hinblick auf die vollständige Indizie-
rung, die nicht nur den Typ {hkl} der Netzebenen, sondern auch das Vorzeichen und die Rei-
henfolge der einzelnen Indizes einschließen muss. 
Für Mikrostrukturuntersuchungen im Rahmen dieser Arbeit stand das Transmissionselektro-
nenmikroskop Jeol 2010 FEF des Institutes für Werkstoffwissenschaft zur Verfügung. Die 
Feldemissionskathode der Elektronenquelle gestattet die Erzielung einer hohen Primärstrahl-
Untersuchungsmethoden   47
intensität. Die Beschleunigungsspannung beträgt 200 kV. Die Punktauflösung des Mikro-
skops ist 0,19 nm und die Linienauflösung erreicht 0,1 nm. Die technischen Daten des Mikro-
skops erlauben es, den Strahl sehr fein bis auf 0,5 nm zu fokussieren und eine hohe Auflösung 
zu erhalten [44].  
Übersichtsaufnahmen der Realstruktur werden mit einer CCD-Kamera der Firma Gatan auf-
genommen. Zur Verbesserung des Bildkontrastes wurden Energiefilter für Ausblendung der 
unelastisch gestreuten Elektronen benutzt. Die Kikuchi-Diagramme wurden auf Image Plates  
aufgezeichnet. Dabei wurde ein konvergenter Strahl (CBED- convergent beam electron 
diffraction) benutzt.  
Voraussetzung für die Transmission von Elektronen ist eine Probendicke von 0,1 bis 1µm. 
Die Proben mit einem Durchmesser von 3 mm wurden zuerst bis zur Dicke von ca. 80 µm 
mechanisch geschliffen und anschließend elektrolytisch oder mit Ionen gedünnt.  






Elektrolyt der Firma Struers (100 ml Perchlorsäure, 200 ml Glyzerin, 700 ml Methanol) 




Precision Ion Polishing System (Firma Gatan) 
Spannung:    5 V 
Tabelle 7: Bedingungen der Probendünnung  
 
3.4. EBSD 
Die EBSD-Technik (Electron Back-Scattering Diffraction) [46] ist ein Verfahren, mit dessen 
Hilfe Informationen zur Kristallstruktur und -orientierung im Mikrogefüge von Probenkör-
pern oder dünnen Schichten mit dem Rasterelektronenmikroskop (REM) erhalten werden 
können. Sie stellt durch die Erfassung von EBSD-Kikuchi-Diagrammen  Informationen über 
die Orientierung von Kristallen mit einer Ortsauflösung von weniger als 1 µm bereit. 
Die EBSD-Messungen der vorliegenden Arbeit wurden am Rasterelektronenmikroskop Leo 
1530 mit thermischer Feldemissionskathode und dem EBSD-Detektorsystem des Institutes für 
Werkstoffwissenschaft durchgeführt. 
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Beim EBSD-Verfahren wird die Probenoberfläche mit einem fokussierten Elektronenstrahl 
abgerastert. Die rückgestreuten  und an den Netzebenen der Probe gebeugten Elektronen tref-
fen auf einen Phosphorschirm und erzeugen ein Muster von Kikuchi-Linien, das mittels CCD-
Kamera erfasst wird (Abbildung 17). Der feinfokussierte Elektronenstrahl fällt auf die Probe, 
die um 70° zum Primärstrahl gekippt wird, um die Weglänge der rückgestreuten Elektronen in 
der Probe zu verkürzen und folglich die Absorption zu verringern. Zur automatischen Analyse 
der Kikuchi-Linien und der Steuerung des Elektronenstrahls wird das Programmpaket 
CHANNEL 5 (HKL-Technology, Hobro, Dänemark) verwendet. Die lokale 
Orientierungsbestimmung beruht auf dem Vergleich der Position der Bänder und 
Zonenachsen im gemessenen Kikuchi-Diagramm mit einer Computersimulation auf der 








Abbildung 17: Schema der EBSD-Technik [45] 
Eine Gegenüberstellung der zur Messung von lokalen Orientierungen verwendeten Methoden 
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 CBED in TEM EBSD in REM 
Probenpräparation  Schleifen und Elektropolieren 
oder Ionendünnung für Elekt-
ronentransparenz 
Hohe Oberflächenqualität  
der metallografisch präpa-
rierten massiven Proben 
Kameralänge 100...5500 mm 25...100 mm 
Öffnungswinkel der Beu-
gungskegel 
0,6 - 40° 60-80° 







Tabelle 8: Gegenüberstellung von Methoden zur lokalen Orientierung- und Desorientierungs-
bestimmung [5, 46] 




d)   e)     
f)  
Abbildung 18: Aus Orientierungskarten (a) gewonnene Informationen der EBSD - Untersu-
chungen: b) Polfiguren, c) inverse Polfiguren, d) Desorientierungsprofil, e) 
Desorientierungsverteilung, f) Sehnenlängenverteilung  
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Die Vorteile des EBSD-Verfahrens sind im Vergleich mit der TEM die nicht so aufwendige 
Probenpräparation und Möglichkeit der Anwendung auf die massiven Proben, die Erfassung 
von relativ großen Messbereichen und eine wesentlich bessere Messstatistik. Die EBSD-
Analyse erlaubt die Gewinnung folgender Informationen [46] (Abbildung 18): 
• Bestimmung von lokalen Orientierungen und daraus abgeleitet von Mikrotexturen 
• Bestimmung von Desorientierungen und Desorientierungsverteilungen  
• Bestimmung von mittleren Korn- und/oder Subkorngrößen und Korn- bzw. Subkorngrößen- 
   verteilungen.  
 
Die Orientierung eines Kristalliten kann man durch die Drehung g beschreiben, die ein geeig-
net gewähltes, probenfestes Koordinatensystem KA in das kristallfeste Koordinatensystem KB 





Abbildung 19: Die Koordinatensysteme KA (probenfest) und KB (kristallfest)  























     (3.5) 
Die Winkel αi beschreiben die Winkel der jeweiligen Achse i des Kristallitkoordinaten-
systems KB zur x-Achse des Probenkoordinatensystems KA. Die Winkel βi und γi beschreiben 
analog den Zusammenhang zur y- und z-Achse. 
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Eulerwinkel:   
g = (ϕ1, Φ, ϕ2) 
(ϕ1,0,0) - Drehung um den Winkel ϕ1 um die Z-Achse 
(0,Φ,0 ) - Drehung um den Winkel Φ um die neue X’-Achse 














































Abbildung 20: Darstellung der Drehung g mit Hilfe der Eulerwinkel 
Drehwinkel und Drehachse: 
g = (ω, l ) 
Das Probenkoordinatensystem KA wird durch eine Drehung um den Winkel ω um die Achse 
l  = (lx, ly, lz) in KB überführt. 
















Abbildung 21: Darstellung der Drehung g mit Drehachse und Drehwinkel 

























lx = cosγy-cosβz       (3.6) 
ly = cosαz-cosγx         
lz = cosβx-cosαy         
cosω = (cosαx+cosβy+cosγz-1)/2       
Die Desorientierung ∆g zwischen zwei Kristallgitterbereichen wird durch den Übergang eines 
Kristallitkoordinatensystems 1BK  in ein zweites Kristallitkoordinatensystem 
2
BK  dargestellt: 
1
BK → ∆g → 
2
BK .  
Zur Beschreibung der Desorientierung wird die Desorientierungsmatrix [Mij] aus den Orien-
tierungsmatrizen der Kristallkoordinatensysteme bestimmt. 
][][][ 1 jiij ggM
−=       (3.7) 
Die Desorientierungsmatrix [Mij] erlaubt die Berechnung des Drehwinkels und der Drehachse 
cosω = 0,5(M11+M22+M33-1)      (3.8) 
l]M[l ij ⋅=   
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Das Programmpaket CHANNEL 5 gestattet eine automatische Einzelorientierungsmessung 
mit einem vom Anwender definierten Raster. Die ermittelten Orientierungen werden mit Hilfe 
von Eulerwinkeln ϕ1, Φ, ϕ2 dargestellt (orientation mapping), denen die Farben ϕ1 (Rot), Φ 
(Grün), ϕ2 (Blau) zugeordnet werden. Die farbigen Bilder entstehen aus einer Mischung der 
Farben der Eulerwinkel und die Bereiche mit den gleichen Orientierungen werden durch glei-
che Farben wiedergegeben. 
Die EBSD-Analyse stellt hohe Anforderungen an die Qualität der Probenoberfläche. Die O-
berfläche muss sehr glatt und frei von Verformungsschichten sein, um das Signal-
Untergrundverhältnis nicht zu verschlechtern und die Indizierung der Kikuchi-Linien zu er-
möglichen.  
Zur möglichst genauen Charakterisierung der Desorientierungen innerhalb einer Substruktur 
ist es notwendig, bei der automatischen Einzelorientierungsmessung den Messabstand ∆x so 
zu wählen, dass er dem mittleren Abstand zwischen benachbarten Versetzungswänden Dw 
bzw. der mittleren Blockgröße (beschreibbar durch die mittlere Sehnenlänge) entspricht. Bei 
∆x < Dw wird zwischen zwei Messpunkten ohne Desorientierung durch die Messunsicherheit 
des EBSD-Systems eine scheinbare Desorientierung vorgetäuscht. Das verursacht eine Ver-
schiebung der gemessenen Desorientierungsverteilung P(Θ) zu kleineren Werten. Zur Elimi-
nierung der Messunsicherheit wurden die Desorientierungsverteilungen mit der von Troetz-
schel und Pantleon [47, 48] entwickelten Methode korrigiert.  
Die Wahrscheinlichkeit, dass eine Desorientierung zwischen zwei Messpunkten vorliegt, ist 
durch das Verhältnis (∆x < Dw) 
ξ = ∆x/Dw       (3.9) 
definiert. Die gemessene Verteilung P(Θ) stellt eine Überlagerung der Verteilung  Prel(Θ) der 
relevanten Desorientierungen mit dem Anteil ξ und der Verteilung Pirr(Θ) von irrelevanten 
Desorientierungen mit dem Anteil (1-ξ) dar [47]: 
 P(Θ) = Prel(Θ)ξ+Pirr(Θ)(1-ξ)     (3.10) 
P(Θ) = Pirr(Θ) +(Prel(Θ) - Pirr(Θ))⋅∆x/Dw 
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Punktpaare zwischen denen sich tatsächlich eine Versetzungswand befindet, werden als rele-
vanter Anteil bezeichnet. Diesem relevanten Anteil ξ steht ein irrelevanter Anteil (1-ξ) ge-
genüber. Bei diesem Punktanteil dürften sich keine Desorientierungen zwischen den Mess-
punkten ergeben, da sich innerhalb eines Blocks die Orientierung nicht ändert. Aufgrund der 
Ungenauigkeiten bei der Auswertung der Kikuchi-Muster treten hier Fehlorientierungen auf. 
Die Eigenschaft (3.10) überträgt sich auch auf alle Momente 〈Θn〉 der Verteilung entspre-
chend 
〈Θn〉 = 〈Θnirr〉+(〈Θnrel〉 - 〈Θnirr〉)⋅∆x/Dw    (3.11) 
Der Verlauf der aus (3.11) berechneten Momente ist also eine lineare Funktion des Mess-
punktabstandes ∆x = n⋅∆x0. Durch lineare Regression über n kann der Anstieg m = (〈Θrel〉 - 
〈Θirr〉)/Dw und der Mittelwert des irrelevanten Anteils bestimmt werden. Der Mittelwert der 
relevanten Desorientierung ergibt sich  
〈Θrel〉 = 〈Θirr〉+ m·Dw      (3.12) 
Dazu ist die Kenntnis der mittleren Sehnenlänge Dw nötig.  
Der irrelevanten Anteil der Verteilungsfunktion lässt sich aus den Verteilungen für zwei ver-









=Θ ∆∆      (3.13) 
und den relevanten Anteil der gemessenen Verteilungsfunktion erhält man nach Gleichung     














=Θ ∆     (3.14) 
Mit dieser Korrektur können die relevanten und irrelevanten Beiträge der Verteilungsfunktion 
getrennt werden.  
In der vorliegenden Arbeit wurde als Näherung angenommen, dass die Messunsicherheit des 
EBSD-Systems in der Größenordnung von  ±0,2° liegt. Diese Annahme basiert auf den Mess-
ergebnissen von perfektem desorientierungsfreiem [001] Silizium-Einkristall. Die Häufig-
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keitsverteilung der gemessenen Desorientierungen von Silizium zeigt, dass die Desorientie-
rungen kleiner 0,3° irrelevant sind und bei der Berechnung der mittleren Desorientierung eli-
miniert werden müssen [49].   
 
3.5. Röntgenographische Substrukturanalyse 
Unter dem Begriff der röntgenographischen Profilanalyse sind die Methoden zur Messung  
und Auswertung der durch Gitterfehlordnung 2. Art (d.h. Grenzflächen, Versetzungen, Stapel-
fehler, Ausscheidungen usw.) verursachte Linienverbreiterungen und Peakverschiebungen 
von Röntgenreflexen zusammengefasst.  
Die Bedingung für das Auftreten von Raumgitterinterferenzen ergibt sich aus der Braggschen 
Gleichung  
2dsinθ = nλ       (3.15)  
Dabei bedeuten d den Netzebenenabstand des Kristallgitters, θ den Braggwinkel, n die Ord-
nung der Beugung und λ die Wellenlänge der Strahlung. Die Bedingung kann mittels der  
Ewald-Konstruktion dargestellt werden, d.h. die Beugungsbedingung wird erfüllt, wenn der 
Beugungsvektor g  und ein Vektor des reziproken Gitters h  zusammenfallen ( 0s  Vektor des 
















0 - Ursprung des reziproken Gitters 
Ausbreitungskugel 
 
Abbildung 22: Ewald-Konstruktion für den Einkristall 
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Für die Registrierung der Linienverbreiterung werden prinzipiell zwei Messmethoden unter-
schieden, bezogen auf die Orientierung des Beugungsvektors g  zu h .  
Bei der Messung der radialen Intensitätsverteilung (θ-2θ Scan) wird der Betrag des Beu-
gungsvektors durch eine Veränderung des Beugungswinkels bei fester Richtung variiert. Die 
Erfassung eines Reflexes wird durch gekoppelte Bewegung von Detektor und Kristall im 
Verhältnis 2:1 in kleinen Schritten über einen gewissen Winkelbereich um die Reflexionsstel-
lung erreicht.  
Bei der Messung der azimutalen Intensitätsverteilung (ω-θ Scan) lässt man den Betrag des 
Vektors g  konstant und verändert seine Richtung gegenüber der Probe, d.h. dies erfolgt 
durch eine Probendrehung um eine in der Beugungsebene befindliche, senkrecht zu g  ste-
hende Achse bei fester Detektoreinstellung auf den Bragg-Winkel 2θ.  
 
λ/0s













g -  Beugungsvektor 
s0- einfallender Strahl 
s -  reflektierter Strahl 
 
Abbildung 23: Strahlengeometrie bei Messung der a) radialen und b) azimuthalen Intensitäts-
verteilung  
3.5.1. Radiale Intensitätsverteilung 
Die experimentelle Form der radialen Intensitätsverteilung I(2θ) hängt nicht nur von den Git-
terfehlern 2. Art (Versetzungen, Ausscheidungen), sondern auch von nicht idealen Versuchs-
bedingungen (z.B. endliche Blendenweite, Divergenz der einfallenden Strahlung) ab. Das 
gemessene Profil h(x) wird daher durch eine mathematische Faltung des physikalischen Pro-




−= dyyxfygxh )()()(      (3.17) 
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Die instrumentelle Linienverbreiterung kann man mit Hilfe von nahezu idealen Versuchsbe-
dingungen eliminieren, doch ist dafür die hochauflösende Diffraktometrie nötig. Üblicherwei-
se wird sie durch eine Fourieranalyse mit anschließender Stokes-Korrektur entfaltet. Dafür ist 
es erforderlich, die Messung der Intensitätsverteilung an einem Standard (d.h. an einer mög-
lichst feinkristallinen Probe mit vernachlässigbarer Gitterfehlordnung 2. Art) durchzuführen.   
Im Falle der Fourieranalyse bestehen zwei Möglichkeiten für die Berechnung der Fourier-
koeffizienten. 
Die erste Möglichkeit ist die direkte harmonische Analyse der Linienform. Dabei kann auch 
eine nichtperiodische Funktion in eine Fourierreihe entwickelt werden, wenn durch das Fest-
legen eines Analysenintervalls x0 die Ausläufer rechts und links entsprechend beschnitten 















n2cos(A2/A)x(h    (3.18) 
Unter An und Bn versteht man die Kosinus- und die Sinus-Fourierkoeffizienten. Weil die Ko-
sinusfunktion eine gerade Funktion ist, beschreiben die Kosinus-Fourierkoeffizienten den  
symmetrischen Teil des Profils. Die Sinusfunktion ist eine ungerade Funktion, deshalb be-
schreiben die Sinuskoeffizienten den asymmetrischen Anteil des Profils. 
Die zweite Möglichkeit ist das Profilfitting. Dabei werden die Parameter einer ausgewählten 
analytischen Funktion mittels der Methode der kleinsten Fehlerquadrate so bestimmt, dass die 
Abweichungen zum gemessenen Profil minimiert werden. Es ist günstig, wenn die Fourier-
Transformierte der analytischen Fit-Funktion bekannt ist und die im Fitprozess bestimmten 
Parameter der Funktion in ihre Fourier-Transformierte eingesetzt werden können. In  Tabelle 
9 werden die gebräuchlichsten Fit-Funktionen dargestellt. 
Das gefittete Profil besitzt den Vorteil, dass durch das Anpassen einer analytischen Funktion 
an das gemessene Profil die Auswirkungen der statistischen Schwankungen des Profils auf die 
Fourierkoeffizienten minimiert werden und die Funktionswerte der Fourier-Transformierte 
beliebig dicht berechnet werden können [50, 51].   
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Funktion Gleichung Fourier-Transformierte F(t) 
Cauchy (1+k²x²)-1 exp(- t/k) 
Cauchy² (1+k²x²)-2 (1 + t/k) exp(- t/k) 
Gauss exp(-k²x²) exp(- t²/k²) 
Voigt ∫G(y)C(x-y)dy exp(- [t²/k²G + t/kC]) 
Pseudo Voigt αG(x)+(1-α)C(x) αG exp(- t²/k²G) + αC exp(-t/kC) 
Pearson VII (1+[k/n²]x²)
-n
 nicht geschlossen darstellbar 
Tabelle 9: Analytische Fit-Funktionen und ihre Fourier-Transformierten [51] 
Sowohl das gemessene Profil h(x) als auch das instrumentelle Profil g(x) lassen sich als Fou-








































naaxg ππ     (3.20) 
Unter An, Bn versteht man die Kosinus- und die Sinus-Fourierkoeffizienten des gemessenen 
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Die Fourierkoeffizienten des instrumentellen Profils werden aus der Intensitätsverteilung der 
Standardprobe berechnet. Die Fourierkoeffizienten von Probe und Standard sind nur ver-
gleichbar, wenn sie im gleichen Analyseintervall entwickelt werden.  























=β    (3.22) 
Durch Profilsynthese kann man aus den Fourierkoeffizienten des physikalischen Profils auf 
den Profilverlauf selbst schließen. 
Es hat sich bei der Auswertung der Profilanalysen als zweckmäßig erwiesen, die Fourierkoef-
fizienten über der Messlänge L aufzutragen  
dnL ⋅=        (3.23) 
Das gewährleistet die Vergleichbarkeit von an verschiedenen Reflexen bestimmten Koeffi-





=       (3.24) 
θE, θA- Anfangs- und Endwinkel des Analyseintervalls, λ- Wellenlänge. 
Das physikalische Linienprofil f(x) besteht auch aus der Faltung von Teilprofilen der ver-
schiedenen statistisch voneinander unabhängigen Komponenten der Gitterfehlordnung 2. Art. 
Diese Komponenten können in einem Kristallitgrößeneffekt (z.B. Subkorngrenzen, Stapelfeh-
ler, Zwillingsgrenzen) und einem Verzerrungseffekt (z.B. Versetzungsanordnungen mit weit-
reichenden Verzerrungsfeldern, Gitterverzerrungen infolge von Eigenspannungszuständen, 
spannungsaktive Ausscheidungen) zusammengefasst werden. Die Fourierkoeffizienten A(L) 
des physikalischen Linienprofils können deshalb in die Fourierkoeffizienten eines Teilchen- 
bzw. Kristallitgrößeneffektes AT und eines Verzerrungseffektes AV zerlegt werden [50] 
A(L) = AT(L) ·AV(L)      (3.25) 










exp)h,L(AT       (3.26) 
mit L*(h) - Mittel der Sehnenlängen der reflektierenden Kristallite senkrecht zu den streuen-
den Netzebenen. 
{ }2222V L)L(h2exp)h,L(A επ−=      (3.27) 
mit  h = 2sinθ/λ - Betrag des Beugungsvektors in der Bragg-Lage gh =  
<ε²> - mittleres Verzerrungsquadrat.  
Auf Grund von integraler Widerspiegelung der Gitterfehlordnung in der Linienverbreiterung 
und folglich unmöglicher unmittelbarer Identifikation, benutzt man bei der Lösung dieses 
Problems zwei Verfahrensweisen, die detailliert in [50] beschrieben sind:   
Die Warren-Averbach-Analyse beruht auf einer Interpretation der Realstruktur des Prüfob-
jektes als Mosaikstruktur, die aus kohärent streuenden Gitterbereichen (Domänen, Teilchen) 
besteht, in denen Gitterverzerrungen und Lagefehlordnung auftreten. Zu den wichtigsten Sub-
gefügeparametern dieser Analyse gehören die mittleren Teilchengrößen, die mittleren Verzer-
rungsquadrate <ε²> und die Wahrscheinlichkeiten αF, βF, von Stapelfehlern oder Zwillings-
grenzen. Einerseits kommt das Verfahren mit sehr allgemeinen Voraussetzungen über den 
Störungszustand eines Kristallgitters aus, anderseits stellt die Mosaikstruktur nur in Ausnah-
mefällen ein physikalisch realistisches Realstrukturmodell dar. 
Die Krivoglaz-Wilkens-Analyse [53, 54, 55] basiert darauf, dass im Kristallgitter wohldefi-
nierte Gitterfehler wie Versetzungen, Stapelfehler, Subkorngrenzen usw. vorhanden sind. Die 
Beschreibung der Linienverbreiterung wird direkt in Abhängigkeit von Art, Dichte und räum-
licher Verteilung dieser Defekte durchgeführt.  
Von Wilkens [54] und später Krivoglaz und Mitarbeitern [53] wurde das Modell der begrenzt 
regellosen Versetzungsanordnung (Versetzungsanordnung mit schwacher Defektkorrelation) 
mit einer mittleren Reichweite des Verzerrungsfeldes Rc< Rk vorgeschlagen. Dabei bezeich-
net Rk den äußeren Abschneideradius des Verzerrungsfeldes der Versetzung, der bei einer 
regellosen Defektanordnung (entspricht einem Zustand maximaler Verzerrungsenergie und 
wird als ein wenig realistisches Subgefügemodell betrachtet) gleich der halben Kristallaus-
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dehnung ist. Das Linienprofil eines Reflexes liegt zwischen der Gauß- und der Cauchy-












V     (3.28) 
mit     B(h) = π/2 b2h2χ(h)ρ      (3.29) 
Die Symbole dieser Gleichungen haben folgende Bedeutung: h = 2 sinθ/λ  -  Betrag des Beu-
gungsvektors in der Bragg-Lage gh = , b - Betrag des Burgersvektors, ρ - mittlere totale Ver-
setzungsdichte, χ(h) - Orientierungsfaktor, der von den Anteilen der Stufen - und Schrauben-
versetzungen, den elastischen Konstanten des bestrahlten Kristalls und dem Typ der reflektie-
renden Gitterebenen abhängig ist. 
Dem Modell der modifizierten Mosaikstruktur entspricht die Funktion [50] 





L >ε<π+=−=Φ ,   (3.30) 
die als Warren-Averbach-Plot bezeichnet wird. Aus dem Schnittpunkt mit der Ordinate kann 
die reziproke Teilchengröße ermittelt werden. Aus dem Anstieg des Plots erhält man das mitt-
lere Verzerrungsquadrat )(2 Lε  (Abbildung 24). 






L C −+=−=Ψ    (3.31) 
wird als Krivoglaz-Wilkens-Plot bezeichnet. Aus dem Anstieg des linearen Teils dieses  Plots 
bei großen L kann man den Wert B(h) und damit die totale Versetzungsdichte bestimmen, und 
aus dem Schnittpunkt des Plots mit der Abszisse lässt sich der Abschneideradius Rc der Ver-
setzungen abschätzen (Abbildung 24). Ein linearer Teil des Krivoglaz-Wilkens-Plots für gro-
ße L-Werte kann nur dann beobachtet werden, wenn der Einfluss der Gitterverzerrung auf die 
Linienverbreiterung deutlich größer ist als der Einfluss der Kristallitgröße, d.h. wenn die 
Kristallite hinreichend groß (L*(h)>1 µm) und merklich deformiert (ρ>1013 m-2) sind.  
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Abbildung 24: Schematische Darstellung des Warren-Averbach-Plots Φ(L) und des Kri-
voglaz-Wilkens-Plots Ψ(L) [50] 
Die radiale Linienverbreiterung durch die bei hohen Verformungsgraden entstehenden Diskli-
nationen wurde für chaotisch verteilte [56] und schwach korrelierte [10, 57] Keildisklinati-
onsdipole mit gleichen Modulen des Frankvektors und Dipolarmen analysiert. Weil der mitt-
lere Teil des Linienprofils durch Gaußverteilung beschrieben wird, ergibt sich wieder ein Kri-















=−=Ψ    (3.32) 
 wobei θD die Disklinationsdichte, X(h) ein Orientierungsfaktor analog zu χ(h) und Λ0 die 
Reichweite des Verzerrungsfeldes der Disklinationsdipole sind. Aus der Beziehung (3.32) 
wird deutlich, dass ein Disklinationsdipol als Versetzung mit dem Burgersvektormodul 
Deff ab ⋅ω=  betrachtet werden kann. 
Bei Annahme von statistischer Unabhängigkeit der Versetzungs- und der Disklinationsvertei-
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Folglich wird aus dem Krivoglaz-Wilkens-Plot der Röntgenreflexe von stark verformten me-
tallischen Werkstoffen eine effektive gewichtete Summe der Versetzungs- und Disklinations-
dichte bestimmt.  
3.5.2. Azimuthale Intensitätsverteilung (Rockingkurven ω-θ Scan) 
Während die radiale Intensitätsverteilung eines Röntgen-Reflexes vom translatorischen Teil 
der durch Gitterdefekte 2. Art verursachten Verzerrungsfelder abhängt, wird die Verbreite-
rung der azimuthalen Intensitätsverteilung durch die rotatorischen Komponenten der Verzer-
rungsfelder bestimmt [58]. Die  Rotationen werden durch Überschussversetzungen verursacht, 
die den Anteil von Versetzungen eines Vorzeichens im betrachteten Bereich darstellen. Die 
Analyse der Rockingkurve gestattet sowohl die Aussage über zwischen benachbarten Kris-
tallbereichen entstehende Desorientierungen als auch die Bestimmung der dafür verantwortli-
chen Überschussversetzungsdichte. 
Mit theoretischen Überlegungen zur Kopplung von Realstruktur und Rockingkurvenverbreite-
rung  mit Modellen  von  Versetzungsensembles  und  verschiedenen Typen der Versetzungs- 
wände beschäftigten sich die Arbeiten [53, 57, 58, 59, 60, 61]. Die Verbreiterung der Ro-
ckingkurven hängt sowohl von der Orientierung zwischen verschiedenen Typen von Verset-
zungswänden und dem Beugungsvektor als auch von der lokalen Desorientierungsgröße ab.  
Unter den Voraussetzungen [57, 58], dass 
• das streuende Volumen die gleiche Anzahl von Versetzungswänden mit entgegengesetztem 
Vorzeichen der Desorientierungen enthält,  
• jede Wand die lokale Desorientierung mit demselben Desorientierungswinkel Θ = b/h pro-
duziert und statistische Unabhängigkeit der Desorientierungen besteht, sowie  
• der mittlere Abstand Dw zwischen den Wänden und der Abstand h zwischen den Versetzun-
gen in der Wand der Bedingung Dw>>h genügt,  







V        (3.34) 
3
V VT = , V - streuendes Volumen,  g - Betrag des Beugungsvektors, b - Betrag des Burgers-
vektors, ψ - Orientierungsfaktor der Versetzungswände in Bezug auf die Rockingkurven-
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achse [52]. Die Überschussversetzungsdichte wird nach der Shockley-Read-Beziehung [62] 
bestimmt 
ρexc = Θ/(b·Dw)       (3.35) 
Eine Modifizierung der Gleichung (3.34) wurde von Breuer [52] vorgenommen. Simulations-
rechnungen zur Desorientierungsbildung zwischen benachbarten Versetzungszellen in Kupfer 
[63] zeigten, dass die Beträge der Desorientierung zwischen benachbarten Blöcken eine 
Gauss-Verteilung bilden. Unter den Annahmen, dass  
• die Desorientierungen zwischen verschiedenen benachbarten Blöcken voneinander statis-
tisch unabhängig sind,  
• alle Blöcke gleich groß sind und ein Beitrag der Versetzungen vernachlässigt werden kann, 
ergibt sich für die Breite der Rockingkurve [52] 
>Θ<⋅⋅=∆ N
2
πω       (3.36) 
mit N - effektive Anzahl der Wände, die zur Verbreiterung beitragen. 
Wenn die Subkörner im Kristall sehr groß sind, besteht die Rockingkurve aus mehreren 
Peaks. Unter der Annahme, dass der Kristall aus V/Dw³ ≈ TV/Dw streuenden Domänen besteht, 




22 TDg <Θ        (3.37) 
 und der mittlere Abstand zwischen den einzelnen Peaks beträgt  
∆q ≈ 2gΘ(TV/Dw)-1/2      (3.38) 
3.5.3. Aluminium-Einkristalle 
Für die experimentelle Untersuchung der Einkristalle stand ein am Institut für Werkstoffwis-
senschaft aufgebautes Doppelkristallspektrometer (Abbildung 25) zur Verfügung [64].  
Als Strahlenquelle wird der Strichfokus einer Feinfokusröhre FFCu4 (Strichfokus 0,04 × 8 
mm2) benutzt. Die Trennung der Kα1- und Kα2-Linien der emittierten Cu-Strahlung erfolgt 
durch Reflexion an den (111) Ebenen eines nahezu perfekten Germanium-Kristallmono-
chromators. Zur Begrenzung der Horizontaldivergenz sowie zur Eliminierung der Kα2-Linie 
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wurden zwei 0,09 mm breite Divergenzblenden B1 und B3 zwischen Monochromator und 
Probe benutzt. Die Vertikaldivergenz sowie die bestrahlte Probenfläche werden durch eine 1 
mm hohe Vertikalblende B2 begrenzt.  
Die radialen Intensitätsprofile wurden mit einer Detektorblende von 0,09 mm und die Ro-
ckingkurven mit offenem Detektor (Öffnungsfenster ∅ = 12 mm) im Messbetrieb der Röhre 
mit 40 kV und 30 mA gemessen. Durch die Vergrößerung des Abstandes zwischen der Probe 
und dem Detektor wurde ein Auflösungsvermögen des Gerätes von 0,02° in 2θ erreicht [52].  
Die instrumentellen Einflüsse auf die Verbreiterung der Reflexionsprofile am beschriebenen 
Gerät sind vernachlässigbar. Die gemessenen Halbwertsbreiten für den nahezu perfekten Si-
Einkristall (ρ < 104 cm-2) liegen wesentlich unter den Breiten der untersuchten unverformten 
Metalleinkristalle, so dass man annehmen kann , dass die Verbreiterung der Röntgenreflexe in 
den Untersuchungen durch die Realstruktur der Kristalle bestimmt wurde. Das bedeutet, dass 
die gemessene Intensitätsverteilung am Doppelkristalldifraktometer direkt als physikalisches 








Abbildung 25: Bauprinzip des Doppelkristallspektrometers. B1 und B3 sind Horizontaldiver-
genzblenden mit einer Spaltbreite von 0,09 mm, B2 ist die Vertikaldivergenz-
blende mit einer Spaltbreite von 1 mm  
Der Aufbau des Doppelkristallspektrometers erlaubt es, den auf einem Probentisch befestigten 
Probenkristall translatorisch zu bewegen und zu kippen. Diese Kippungen und Translationen 
sind notwendig, um die gewünschte Netzebenenschar bezüglich des einfallenden Strahls aus-
zurichten. 
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Bei der Aufnahme von Rockingkurven positioniert man den Detektor unter dem Beugungs-
winkel 2θ und dreht den Kristall, ohne die Detektorstellung zu ändern, in kleinen Schritten 
∆ω durch die Reflexionslage. Während der Messung wurde keine Detektorblende verwendet. 
Im Falle der Aluminium-Einkristalle  wurden die  (220)-Reflexe des Ausgangszustands sowie 
der verformten Proben gemessen. Ausgehend von der Halbwertsbreite der Reflexe wurde die 
Schrittweite der Messungen zwischen 0,007 bis 0,1° variiert. Um die statistische Sicherheit 
der Profilausläufer zu erhalten, wurden die Messzeiten so gewählt, dass die Impulszahl im 
Maximum bei einem Wert von 10000 cps liegt [64]. 
Beim θ-2θ-Scan werden Probe und Detektor synchron bewegt. Für die Messung der Profile 
wurden im primären Strahlengang dieselben Blenden wie für die Aufnahme der Rocking- 
Kurven verwendet. Im sekundären Strahlengang wurde beim Doppelkristallspektrometer zu-
sätzlich eine Detektorblende mit 0,09 mm Breite eingesetzt. Die Schrittweiten der Messungen 
waren 0,004° und 0,005°. Die Messzeit wurde wiederum so gewählt, dass im Maximum Im-
pulszahlen um 10000 Impulse erreicht wurden. 
Untersuchungen der Einkristalle wurden auch mit Synchrotronstrahlung am Pulverdiffrakto-
meter B2 des Speicherrings DORIS Hasylab/Desy Hamburg durchgeführt [65].  
Positronenergie 4,45 GeV 
Kreisumfang 289,2 m 
Anfangsstromstärke der Positronstrahlung 120 mA 
Tabelle 10: Technische Parameter des Speicherrings DORIS   
Die horizontale Strahldivergenz der Beamine B2 beträgt 0,445 mrad und die Vertikaldiver-
genz ist 0,0516 mrad. Die Messungen der radialen Intensitätsverteilung erfolgten mit Strah-
lung der Wellenlänge λ = 0,91 Å und einem Strahlquerschnitt von 0,17 × 0,91 mm2. 
3.5.4. Vielkristalle  
Die Vielkristallmessungen erfolgten an einem Universal-Röntgen-Diffraktometer URD 63 der 
Firma Freiberger Präzisionsmechanik mit Bragg-Brentano-Fokussierung und mit Co-Kα-
Strahlung. Dabei wurde das folgende Blendensystem zur Begrenzung der Primärstrahldiver-
genz verwendet: 
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Horizontaldivergenzblende  0,79 mm 
Vertikaldivergenzblende  4,0 mm 
Detektorblende    0,52 mm  
Zur Unterdrückung störender Strahlungsanteile wurde ein Graphitmonochromator im Sekun-
därstrahlengang benutzt. 
 
Die Proben wurden bei einer Röhrenspannung von 40 kV und der Stromstärke 30 mA unter-
sucht und die  Messzeit pro Punkt wieder so gewählt, dass die Intensität im Linienmaximum 
ca. 10000 Impulse beträgt. 
Für die Wolframproben wurden die fünf Interferenzen (110), (200), (211), (220) und (310) 
mit einer Schrittweite von 0,02° in 2θ gemessen. Zur Eliminierung der Reflexe der Kupfer-
Einbettmasse wurde bei den am stärksten verformten Proben (ε = 0,7) die Höhe der Vertikal-
divergenzblende auf 2 mm reduziert. Zur Ermittlung des instrumentellen Störprofils wurde 
ein rekristallisiertes Wolframpulver verwendet. Die Interferenz (400) ließ sich nicht untersu-
chen, weil sie mit Co-Strahlung nicht angeregt werden kann. 
Für die Profilanalyse der Inconelproben wurden ebenfalls fünf Reflexe mit einer Schrittweite 
∆2θ = 0,02° aufgenommen: (111), (200), (220), (311) und (222). Als Standard für Inconel 718 
wurde eine rekristallisierte Kupferprobe verwendet, weil die Interferenzlinienlagen der Legie-
rung und des Kupfers gut übereinstimmen. Die Beugungslinie (400) für Inconel 718 war nicht 
zu messen, weil der Detektor den entsprechenden Winkel nicht erreichen konnte.   
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4. Untersuchungsergebnisse  
4.1. Methodik der Identifikation von Disklinationen 
4.1.1. Die Problemstellung 
Ziele der TEM-Untersuchungen dieser Arbeit waren  
• die Charakterisierung der Verformungssubstruktur,  
• die Identifikation von Disklinationen und  
• die Bestimmung der Stärke, d.h. des Frankvektors der Disklinationen. Dazu wurden vor 
allem Knoten der Zellblockstruktur untersucht. Ein solcher Knoten ist nicht kompensiert, 
wenn bei der Betrachtung der Desorientierungen über die drei sich im Knoten treffenden 
Grenzen (Abbildung 26) eine Orientierungsfehlpassung vorliegt. Das bedeutet, dass die 
Summe der drei Drehvektoren eine von Null verschiedene Drehung ergibt und daraus lässt 











Abbildung 26: Schema eines unkompensierten Knotens und der entsprechenden Drehvektoren 
Die für die Identifikation von Disklinationen benötigten lokalen Desorientierungen wurden 
aus der Analyse von Kikuchi-Diagrammen bestimmt, die rund um den Knoten gemessen wur-
den. Dabei erlaubten es die Parameter des verwendeten JEOL-Mikroskops, die lokalen Kris-
tallorientierungen mit einem sehr fein fokussierten Strahl (< 0,1 µm) in der unmittelbaren 
Umgebung der Knoten zu messen. 
Die Desorientierung zwischen zwei benachbarten Probenbereichen A und B lässt sich mit 
Hilfe einer Desorientierungsmatrix [MAB] beschreiben [4, 46] und aus den Desorientierungs-
matrizen aller an den Knoten grenzenden Zellblöcke können die Kennwerte der Disklination 
bestimmt werden. Die Fehlorientierungsmatrix der Disklination ergibt sich aus  
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[MDISKL] = [MAB] [MCD] [MEF]     (4.1) 
















       (4.2) 
Ist diese Bedingung erfüllt, kann der Frankvektor ω  der zugehörigen Disklination wie folgt 
bestimmt werden [4, 5, 6] ( De  - Linienvektor der Disklination, ω - Betrag des Frankvektors): 
DDISKLD eMe ⋅=         (4.3) 
cosω = 0,5(MDISKL11+MDISKL22+MDISKL33-1)     (4.4) 
DD ee /ωω ⋅=         (4.5) 
Da die Desorientierungen von partiellen Disklinationen nur wenige Grad betragen, liegt die 
Fehlorientierungsmatrix sehr nah bei der Einheitsmatrix. Die Ermittlung des Linienvektors 
bzw. des Charakters der Disklination ist dagegen aus dem Kickuchi-Diagramm nicht möglich, 
weil nur ein Schnittpunkt zwischen der Disklinationslinie und der Probenfolie registriert wird. 
Prinzipiell kann zur Lösung dieses Problems die Simulation des Beugungskontrastes einer 
Disklination und ein anschließender Vergleich mit experimentellen TEM-Aufnahmen heran-
gezogen werden. Erste Schritte zur Ausarbeitung eines solchen Verfahrens wurden von Ko-
lesnikova u. a. [66] unternommen. Dabei wurde unter Verwendung der Zweistrahl-
Approximation der Howie-Whelan-Theorie [67] der Kontrast von Keildisklinationsdipolen 
berechnet, die parallel oder senkrecht zur Folienoberfläche lagen. Im Falle der zur Oberfläche 
parallelen Keildisklination verschwindet der Beugungskontrast, wenn der Beugungsvektor 
parallel zur Disklinationslinie orientiert ist. Liegt die Disklination senkrecht zur Folienober-
fläche, tritt keine Auslöschung ein und der berechnete Beugungskontrast ist schwächer als im 
ersten Falle. Von den Autoren wird dieser Unterschied damit erklärt, dass im Simulationsmo-
dell Gradienten des Verschiebungsfeldes parallel zum Elektronenstrahl nicht berücksichtigt 
werden konnten. 
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4.1.2. Die Verfahrensweise 
Die Desorientierungsbestimmung anhand von Kikuchi-Diagrammen schließt folgende grund-
legende Schritte ein: 
• Registrierung und Indizierung eines Laue-Diagramms und Bestimmung der Zonenachse, die 
senkrecht zum Elektronenstrahl liegt  
• Aufnahme und Indizierung der Kikuchi-Linien  
• die Berechnung der Orientierungsmatrizen, aus denen eine Desorientierungsmatrix berech-
net wird. 
Eine Methode zur Bestimmung der Desorientierung zwischen zwei Probenbereichen wird in 







des Bereichs A 
Kikuchi-Linien 
des Bereichs B 
 
Abbildung 27: Direkte Bestimmung der Desorientierung zwischen Bereichen A und B (im 
Falle kleiner Desorientierungen)   
Im Falle von kleinen Desorientierungen kann die Desorientierungsmatrix direkt aus den Dre-
hungen um drei senkrechte Achsen [ui vi wi] berechnet werden, welche die Kikuchi-Linien 
des Bereichs A in die Kikuchi-Linien des Bereichs B transformieren. 
[ ] ∏= ]M[M iAB  i = 1,2,3      (4.6) 
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Die erste Drehung erfolgt um die Achse [u1v1w1] mit dem Winkel arctan(r1/LM), die zweite 
Drehung um die Achse [u2v2w2] mit dem Winkel arctan(r2/LM) und die dritte Drehung, deren 
Winkel ω3 direkt aus dem Bild abgelesen werden kann, um die Achse [u3v3w3], die parallel 
zum Elektronenstrahl liegt (Abbildung 27). Die Indizes [ui vi wi] werden aus dem Punktdia-
gramm und die Winkel aus den Kikuchi-Diagrammen abgelesen. 
Die Methode erfordert kein Referenzkoordinatensystem. Bei hinreichend großer Kameralänge 
LM des Mikroskops kann der Fehler der Drehwinkel für Drehachsen, die senkrecht zur opti-
schen Achse des Mikroskops stehen, bis auf 0,1° reduziert werden. Die Fehlorientierungsmat-
rix, die  Drehachse und der Frankvektor der Disklination werden nach Formeln (4.3)-(4.5) 
berechnet.  
Eine zweite Methode der Desorientierungsbestimmung wurde von Straube u. a. [37, 68] be-
schrieben. Ihr Vorteil besteht darin, dass schon zwei Schnittpunkte ausreichen, um eine Orien-
tierungsbestimmung durchzuführen. Besondere Bedeutung hat dies bei der Auswertung stark 
verformter Materialien. Sie kommt ohne Rekonstruktion von kristallographischen Polen aus 
und die Präzision der Analyse kann durch Einbeziehung von mehreren Schnittpunkten von 
Kikuchi-Linien erhöht werden.  
Sie basiert auf der Indizierung der Schnittpunkte von Kikuchi-Linien. Dabei werden ein Kris-
tallsystem und ein Referenzsystem oder Diagramm-Koordinatensystem eingeführt. 
 
P1 P2 














Abbildung 28: Schema, das in der Methode von Straube u.a. für die Orientierungsbestimmung 
verwendet wird. PC-Durchstoßpunkt des Primärstrahles [68] 
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Das Referenzsystem hat eine orthogonale Basis ( 32,1 e,ee ). Die Vektoren 1e und 2e sind paral-
lel zu der Bildebene und 3e ist parallel zu dem Elektronenstrahl. Die Basis des Kristallsystems 
besteht aus Vektoren ( 321 a,a,a ). Auf der Abbildung 28 sind P1 und P2 die Schnittpunkte von 
zwei Kikuchi-Linienpaaren. Die Vektoren zu den Punkten Pi auf der Bildebene werden ir  
genannt. Die Einheitsvektoren in die Richtung ir  heißen Riv  im Referenz-Koordinatensystem 
und Civ  im Kristall-Koordinatensystem. Die Koordinaten von ir  im Referenzsystem sind (xi1, 
xi2, xi3), wobei xi3 = LM (Kameralänge) ist, xi1 und xi2 werden aus dem Bild abgelesen und es 




























     (4.7) 
1h und 2h sind die Vektoren im reziproken Gitter mit den Komponenten (h11, h12, h13) und 
(h21, h22, h23) und Achsenvektoren der Beugungskegel der korrespondierenden Netzebenen. 
Da zwei sich schneidende Beugungskegel zwei Schnittlinien haben, gibt es zwei analytische 
Lösungen für die Gleichung (4.7). Von jedem Lösungspaar muss diejenige Lösung ausge-
wählt werden, bei der der Winkel zwischen den zwei ausgewählten Gitterrichtungen 2CC1 v,v  
der Schnittpunkte der Kikuchi-Linien mit dem Winkel zwischen den korrespondierenden ge-
messenen Richtungen 2R,1R vv im Referenz-Koordinatensystem übereinstimmt. Die für die 
Orientierungsbestimmung verwendete Kameralänge wird aus den ermittelten Paaren CiRi v,v  
bestimmt. 
Die Richtungen zu den Kikuchi-Linien-Schnittpunkten sind im Kristall- und im Referenzsys-
tem bekannt. Es werden zwei orthogonale Dreibeine )a,a,'a( 321 ′′ und )e,e,'e( 321 ′′  mit folgen-
den Basisvektoren 











































































      (4.8) 
eingeführt. 
)a,a,'a( 321 ′′ und )e,e,'e( 321 ′′ können als Ergebnis der Tensortransformation dargestellt werden. 
ki
k
i aba =′ ;  n
n
mm ece =′       (4.9) 
Bei der Berücksichtigung (4.9) und )e,e,'e( 321 ′′ ≡ )a,a,'a(
321 ′′  kann das Referenzsystem indi-













n ece = . 
Für die Bestimmung der Desorientierung zwischen zwei Probenbereichen A und B muss die 
Basis ( 321 a,a,a )B durch die Basis (









−     (4.11) 
Für die Durchführung der Berechnungen mit Hilfe dieser Methode wurde ein „Mathematica“ 
Programm geschrieben. Diese Methode erlaubt die Berechnung der Fehler des Frankvektors, 
der Richtung des Frankvektors und der Drehachsen. Ihr Nachteil ist der hohe Zeitaufwand 
aufgrund der komplexen Handhabung des Programms, das nicht benutzerorientiert ist.  
In der vorliegenden Arbeit wurde die Methodik der Disklinationsidentifikation gegenüber der 
Methodik von H. Straube vereinfacht.  
Die Bestimmung der Desorientierung aus Kikuchi-Diagrammen erfordert die Einführung von 
drei orthogonalen Koordinatensystemen [69]: 
•  eines Kristallkoordinatensystems (KS) 
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•  eines aus dem Kikuchi-Diagramm definierten Koordinatensystems (LS) sowie 
 •  eines Referenzkoordinatensystems (RS) 
 
Das  Kristallkoordinatensystem besteht bei kubischen Metallen aus den orthogonalen <001> 
Translationsvektoren (Abbildung 30). Das zweite System LS wird aus den Kikuchi-Linien 
gewählt und wird aus einem Pol und den zugehörigen Kikuchi-Linien gebildet. Im Beispiel 
der Abbildung 29 ist Zp die Achse parallel zum [100]-Pol und Xp die Normale der (022) E-
bene. Die Projektion von Xp auf die Bildebene liegt senkrecht zur (022) Kikuchi-Linie. Die 
Achse Yp erhält man als Vektorprodukt (Zp × Xp) und die  Achsen des  Koordinatensystems 
LS sind gleich [ ] 8/022 , 8/]220[
−
, [ ] 1/100 . Xp', Yp', Zp' sind die Projektionen der Xp, 
Yp, Zp-Achsen auf die Bildebene. 
Die ZR-Achse des Referenzkoordinatensystems wird antiparallel zum Elektronenstrahl ge-
wählt, die Achsen XR und YR -Achsen sind parallel zu den Kanten der Image-Platte. 
 
Abbildung 29: Kikuchi-Linien eines 100-Pols in einem k.f.z. Kristall  






















Abbildung 30: Schematische Darstellung der Wahl der Koordinatensysteme LS mit den Ach-
sen (Xp, Yp, Zp) und RS mit den Achsen (XR,YR, ZR), sowie der Bestimmung 
der für die Berechnung der [CR] Matrix notwendigen Winkel δ und γ. Xp', Yp', 
Zp' sind die Projektionen der Xp, Yp, Zp-Achsen auf die Bildebene. 
Der erste Schritt bei der Desorientierungsanalyse besteht in der Bestimmung der Matrix [KR], 
die die Drehung vom KS zu RS beschreibt. Die Rotation des KS zu LS wird durch die Matrix 















]KL[      (4.12) 
lautet. Die Drehung des Koordinatensystems LS in das Referenzsystem RS ergibt sich aus der 
Matrix  
 [LR] = [C]⋅[B]⋅[A]      (4.13) 
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  (4.14) 
die Drehungen um die Achsen Xp, Yp, Zp mit den entsprechenden Winkeln α, β und γ dar. 

























arctan     (4.15) 
wobei D der Abstand des ausgewählten Pols im Beugungsbild von der Spur des Primärstrahls, 
LM die Kameralänge, δ der Winkel zwischen den Achsen Zp' und Xp' sowie γ der Winkel 
zwischen den Achsen Xp' und XR  ist (Abbildung 30). Die Vorzeichen der Winkel δ und γ 
ergeben sich aus der Drehrichtung der Achse Zp' zu Xp' bzw. Xp' zu XR. Erfolgt die Drehung 
im Uhrzeigersinn, bekommt der Winkel ein positives Vorzeichen, erfolgt die Drehung gegen 
den Uhrzeigersinn, ein negatives.   
Die Matrix, welche die Drehung von KS nach RS beschreibt, lautet 
 [KR] = [LR][KL]      (4.16) 
und die Desorientierung zwischen zwei Probenbereichen A und B in der Probe lässt sich mit 
Hilfe der Desorientierungsmatrix 
[MAB] = [KRB]
-1[KRA]      (4.17) 
beschreiben. 
Die resultierende Desorientierungsmatrix (Fehlorientierungsmatrix) eines Knotens der Zell-
blockstruktur aller Versetzungswände wird nach der Beziehung berechnet:  
 [MKNOT] =∏ ]M[ XY       (4.18) 
[MKNOT] wird nur bei Erfüllung der Bedingung (4.2) zu [MDISKL].   
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Zur Bewertung der Genauigkeit der Bestimmung von Disklinationskennwerten wurde das 
Fehlerfortpflanzungsgesetz herangezogen. 
Die Messunsicherheit ∆z einer berechneten Größe z wird aus den abgeschätzten Messunsi-
cherheiten ∆x der direkt gemessenen Größe bestimmt. Ist z eine Funktion z = z(x) der Größe  










⋅±=⋅±=±=±=   (4.19) 
Hierbei sind xE, zE die besten Schätzwerte. Hängt die berechnete Größe z von n Messgrößen   
z = z(x1, x2, ...xn) ab, die unabhängig voneinander sind und zufälligen Schwankungen unter-
liegen, so bestimmt sich die Messunsicherheit ∆z der Messgröße zE = z(x1E, ...xnE) nach der 









x )∆x)...x(x(z∆z i     (4.20) 
In der oben beschriebenen Methodik wurden folgende Parameter direkt gemessen: D, γ, δ und 
die Abstände S zwischen Kikuchi-Linien. Für die berechneten Parameter werden die Fehler 
nach dem Fehlerfortpflanzungsgesetz bestimmt z. B.  
















±=α∆    (4.21) 
















±=β∆    (4.22) 
























































    (4.23) 
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Für den Drehwinkel ω wurde eine Reihenentwicklung verwendet mit der Bedingung 1<<ω   
cos ω = 1-ω2/2      (4.24) 
Aus der Gleichung (4.4) ergibt sich damit  
ω2/2=1-0,5(MDISKL11+MDISKL22+MDISKL33-1)=(3-(MDISKL11+MDISKL22+MDISKL33))/2   (4.25) 
Nach der Berechnung der Ableitung von ω2/2 nach den MDISKLii ergibt sich der Fehler des 
Drehwinkels zu  
































    (4.27) 
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4.2. Ergebnisse von Wolfram 
Abbildung 31a zeigt Fließkurven von Wolfram, die beim Stauchen bei verschiedenen Tempe-
raturen erhalten wurden. Die bei 800° C beobachtete Erhöhung der Spannung bei großen 
Formänderungen ist auf Reibung zurückzuführen. Die Reibung zwischen Werkstoff und 
Stauchwerkzeug wirkt sich in zweierlei Hinsicht aus. Einerseits bewirkt sie eine Auswölbung 
der Probe, wodurch ein dreiachsiger Spannungszustand erzeugt wird, und andererseits verur-
sacht sie eine scheinbare Erhöhung der Fließspannung, weil bei der formalen Umrechnung der 
Kraft in die Spannung die gedrückte Fläche zu klein angesetzt wird. Die einfachste Methode 
zur Verringerung der Reibung ist der Einsatz von verschiedenen Schmiermitteln. Dazu wurde 
zwischen der Probe und den Stauchplatten Graphit aufgebracht. Von Bedeutung ist auch der 
Schlankheitsgrad der Zylinderstauchprobe. Als optimaler Wert des Höhe-Durchmesser-
Verhältnisses wird h0/d0  ≈ 1,5 betrachtet [70]. Für die Korrektur des Reibungseffektes kann 











=σ       (4.28) 
σ - wahre Fließspannung       
σgem - gemessene Fließspannung 
µ - Reibungskoeffizient 
d - Probendurchmesser 
h - Probenhöhe 
Da die Reibungskoeffizienten von Wolfram offenbar nicht bekannt sind, wurde die Reibungs-
korrektur der Fließkurven in Anlehnung an Molybdän (µ ≈ 0,2) [72] mit den Werten µ = 0,2; 
0,25; 0,3 durchgeführt. Mit dem Wert µ = 0,3 wird ein stationärer Bereich der Fließkurve er-
reicht, der charakteristisch für k.r.z. Metalle ist. Im Falle des Reibungskoeffizienten µ = 0,3 
beträgt die Spannungserhöhung 115 MPa.  
Die aus den Fließkurven bestimmten Kocks-Mecking-Plots zeigt die Abbildung 31c. Man 
kann deutlich den Bereich III und das mit zunehmender Temperatur begünstigte Auftreten des 
Bereichs  IV beobachten. 
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Abbildung 31: Fließkurven von vielkristallinem Wolfram  
a) experimentelle Stauchkurven bei verschiedenen Umformtemperaturen 
b) Fließkurven nach Reibungskorrektur (µ = 0,3) der bei 800° C gestauchten 
Probe  
c) Kocks-Mecking-Auftragungen der Fließkurven 
 
4.2.1. TEM-Untersuchungen 
TEM-Übersichtsaufnahmen können zunächst zur qualitativen Charakterisierung der auftre-
tenden Substrukturelemente herangezogen werden, zum Beispiel zur Beobachtung der  Zell- 
oder Zellblockstruktur. Bei der Aufnahme solcher Übersichtsbilder muss berücksichtigt wer-
den, dass Wolfram schlecht durchstrahlbar ist. Es wurde jedoch gewählt, weil es bei Raum-
temperatur mit einem Verhältnis T/TS < 0,1 (Ts - Schmelztemperatur) dem in [10] entwickel-
ten Disklinationsmodell der plastischen Deformation (T = 0 K) sehr gut entspricht. Die Über-
sichtsaufnahmen sind im Anhang 6.2 zusammengestellt. 
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Im Subgefüge des verformten Wolfram wurde die Ausbildung von Zellstruktur bei Stauchung 
ε = 0,1 beobachtet. Mit steigender Verformung werden neben den Zellen auch die dichten 
Versetzungswände registriert, die die aus einigen Zellen bestehenden Bereiche (Zellblöcke) 
begrenzen. Die Anzahl der dichten Versetzungswände vergrößert sich mit der Verformung. Es 
wurde jedoch keine Tendenz zur Änderung des Substrukturtyps oder eine bemerkenswerte 
Änderung der Blockgröße in Abhängigkeit von Verformung oder Temperatur beobachtet. Die 
aus den  TEM-Übersichtsbildern abgeschätzte Zellgröße liegt im Bereich von 0,2 - 0,3 µm, 
während die Blockabmessungen im Bereich von 0,6 bis 1,5 µm streuen. Dass keine ausge-
prägte Temperaturabhängigkeit der Substrukturentwicklung beobachtet wurde, hängt damit 
zusammen, dass im untersuchten Temperaturintervall T/TS < 0,3  Diffusionsprozesse noch 
keine Rolle spielen. Die steigende Verformung beeinflusst jedoch die Änderung von Struk-
turparametern wie der Versetzungsdichte und der Desorientierungen. Die Versetzungen wer-
den in den Wänden gespeichert, was zur Vergrößerung der Desorientierungen führt, eine 
Wanderung der Versetzungswände ist jedoch wegen der fehlenden Diffusion nicht möglich. 
Abbildung 32 präsentiert ein Beispiel für die oft beobachteten, aus drei Versetzungswänden 
bestehenden Knoten, in der Zellblockstruktur von Wolfram. In der Umgebung des Knotens 
wird ein ungleichmäßiger Bildkontrast registriert. Ein solcher Beugungskontrast ist mit dem 
durch eine Disklination bedingten Spannungsfeld verbunden [66] und kann als eine erste 
Möglichkeit für qualitative TEM-Identifikation von Disklinationen betrachtet werden. 
a)     b)  
Abbildung 32: Experimentelle Beobachtung (a) und schematische Darstellung (b) des Beu-
gungskontrastes eines Knotens der Zellblockstruktur (T = 600° C,  ε = 0,7)  
von Wolfram 
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Solche Defekte führen auch zur Änderung von Biegekonturen [5, 66, 73]. Diese entstehen 
durch lokale Variationen des Abweichungsparameters s von der genauen Bragg-Lage eines 
Reflexes durch Folienverbiegungen, die sich infolge der Präparation der empfindlichen dün-
nen Kristallfolie bilden. Wo die Braggsche Gleichung erfüllt ist, wird dem Primärstrahl Inten-
sität durch die betreffenden Netzebenen entzogen, so dass man im Hellfeldbild einen dunklen 
Streifen beobachtet, der als Biegekontur bezeichnet wird. Das Spannungsfeld einer Disklina-
tion löst in der Umgebung des Defektes ebenfalls Folienverbiegungen aus, was zur Änderung 
des Verlaufs der Biegekonturen und ihrer Krümmung in der unmittelbaren Nähe der Disklina-
tion führt (Abbildung 33) [74]. Abbildung 34 zeigt diesen Effekt  für verschiedene Entfernun-
gen von der Disklination.  
a)  b)  
Abbildung 33: TEM-Aufnahme (a) einer dichten Versetzungswand (600° C, ε = 0,7) in Wolf-
ram und schematische Darstellung (b) der Biegekonturen längs der Wand  
        
Abbildung 34: Änderung der Biegekontur in unmittelbarer Nähe eines Versetzungsknotens in  
Wolfram (T = 400° C, ε = 0,7) je nach Abweichung von der Bragg-Lage 
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Erwartungsgemäß wurden im Subgefüge der Zylinderstauchproben Defektanordnungen ge-
funden, die man als Disklinationen beschreiben kann.  













Abbildung 35: Partialdisklinationen im Wolfram und ihre schematische Darstellung a) Dipol, 
b) Quadrupol, c) Disklinationsschleife*  
                                                 
* Anhand von Kikuchi-Diagrammen wurden Orientierungsänderungen entlang der Versetzungswände beobach-
tet; die Diagramme waren jedoch aufgrund zu hoher Probendicke nicht auswertbar. 
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Der Beweis, dass es sich im Falle solcher Defekte tatsächlich um Disklinationen handelt, 
muss jedoch durch Messung der Gitterdesorientierungen geführt werden. Abbildung 36 de-
monstriert das am Beispiel eines Knotens, der als nicht kompensiert und damit als Disklinati-
on identifiziert werden kann. 
 
Abbildung 36: TEM-Aufnahme eines von drei dichten Versetzungswänden gebildeten Kno-
tens der Zellblockstruktur von gestauchtem Wolfram (T = 400°C, ε = 0,7) 
In Abbildung 36 sind sechs Probenbereiche gekennzeichnet (A, B, C, D, E, F), an denen loka-
le Orientierungsmessungen vorgenommen wurden. Die berechnete Fehlorientierungsmatrix 


















][ DISKLM  
Aus dieser Fehlorientierungsmatrix werden sowohl der Linienvektor und der Frankvektor der 
Disklination   
De =[158 125 132] ≈ [1 1 1]  
ω =[0,07925 0,06270 0,06638] ≈ [1 1 1] 
als auch der Betrag des Frankvektors ω = 6,93° errechnet. 
Linienvektor und Frankvektor liegen fast parallel zueinander. Daraus kann man die Schluss-
folgerung ziehen, dass diese Disklination dominierenden Keilcharakter besitzt. 
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In Tabelle 11 sind die Ergebnisse der Untersuchungen am Wolfram zusammengestellt. 
Disklinationen wurden in den verformten Wolframproben ab der Deformation ε =  0,3 regist-
riert.   
 [MDISKL] ω [°] 
De  ω  
W
20
3  0,99995  0,00485  0,00843 
-0,00544  0,99739  0,07199 




[144 -17  10] 
[1 0 0] 
 
[0,07207 -0,00826  0,00515] 




0,99995 -0,00975 -0,00360 
0,00978  0,99991  0,00900 




[18  7 -20] 
[3 1 -3] 
 
[0,00902  0,00356 -0,00976] 




 0,99969 -0,02390  0,00710 
 0,02407  0,99938 -0,02578 




[-52 -14 -48] 
[-4 -1 -3] 
 
[-0,02587 -0,00680 -0,02399] 




0,99998 -0,00292 -0,00642 
0,00271  0,99950 -0,03164 




[-63  13 -6] 
[-6 1 -1] 
 
[-0,03163  0,00647 -0,00282] 




 0,99987  0,00906  0,01347 
-0,00898  0,99994 -0,00595 




[-12 -27  18] 
[-1 -2 2] 
 
 
[-0,00589 -0,01350  0,00902] 




5 0,99992 -0,00836  0,00968 
0,00837  0,99996 -0,00168 




[-3 -19 -17] 
[-1 -6 -6] 
 
[-0,00172 -0,00968 -0,00837] 
[-1 -6 -5] 
W
60
5  0,99999  0,00320 -0,00011 
-0,00319  0,99964  0,02653 




[53  0  6] 
[1 0 0] 
 
[0,02654  0,00015  0,00319] 
[1 0 0] 
W
20
7 0,99988 -0,01543 -0,00316 
0,01543  0,99988  0,00046 




[1  6 -31] 
[0 1 -5] 
 
[0,00049  0,00316 -0,01543] 
[0 1 -5] 
W
40
7  0,99584  0,06870 -0,05992 
-0,06374  0,99466  0,08114 





[158  125  132] 
[1 1 1] 
 
[0,07925  0,06270  0,06638] 
[1 1 1] 
W
60
7  0,99845 -0,04887  0,02669 
 0,04884  0,99881  0,00163 




[2 -53 -98] 
[0 -1 -2] 
 
[0,00098 -0,02673 -0,04888] 
[0 -1 -2] 
W
62
  0,99995  0,00081  0,00989 
-0,00056  0,99969 -0,02477 




[-50 -20  1] 
[-5 -2 0]  
 
 [-0,02477 -0,00990  0,00068] 




  0,99904  0,04087 -0,01599 
-0,04069  0,99911  0,01109 




[22  32  82] 
[1 1 4] 
 
 [0,01076  0,01621  0,04079] 
[1 2 4] 
Tabelle 11: Disklinationsparameter von gestauchten Wolframproben 
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Die Fehler bei der Bestimmung der Disklinationskennwerte wurden nach dem Fehlerfort-
pflanzungsgesetz berechnet (siehe Abschnitt 4.1.2).  
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden zum Vergleich  für einige  Proben die Disklinati-
onsparameter auch mittels der von H. Straube vorgeschlagenen Methodik berechnet, die in 
den Artikeln [37, 68] beschrieben ist. Im Vergleich zur oben beschriebenen Methodik werden 
in diesem Fall zur Bildung der Desorientierungsmatrix die Koordinaten der Schnittpunkte von 
Kikuchi-Linien genommen. 
                     
 W603 W62 
eigene Methodik 
 AB EF IJ CD JI FE 
ωij, ° 11,30 6,51 6,87 2,83 1,55 3,05 
ω, ° 2,06 1,53 
ω  [-0,02587 -0,00680 -0,02399] 
[-4 -1 -4] 
[-0,02477 -0,00990  0,00068] 
[-2 -1 0] 
De  [-52 -14 -48] 
[-4 -1 -3] 
[-50 -20  1] 
[-5 -2 0] 
Methodik von H. Straube 
ωij, ° 11,94 6,37 6,94 3,00 2,32 3,20 
ω, ° 1,49 2,91 
ω  [0,00390 -0,00090 0,02564] 
[1 0 7] 
[-0,00202 0,03985 -0,03129] 
[0 1 -1] 
De  [4 -1 28] 
[1 0 7] 
[-1 20 -16] 
[0 1 -1] 
Tabelle 12: Nach den oben beschriebenen Methoden berechnete Disklinationsparameter von 
unkompensierten Versetzungsknoten in Wolfram (T = 600°C,  ε = 0,3 und  ε = 
0,7) 
Mit beiden Methoden wurde festgestellt, dass die Knoten unkompensiert sind und vergleich-
bare Größenordnungen der Disklinationsstärke berechnet. Bei der Indizierung der Kikuchi- 
Diagramme ist die Methodik von H. Straube fehleranfällig, was die Ursache der Differenzen 
zwischen den  Disklinationsparametern sein kann. 
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Die Methodik der Disklinationsidentifikation muss weiter entwickelt werden, besonders hin-
sichtlich der Wahl des Referenzkoordinatensystems, z. B. müsste der Kippwinkel der Probe 
bei der Definition des Referenzkoordinatensystems berücksichtigt werden. 
4.2.2. EBSD-Untersuchungen 
Die Bestimmung von lokalen Orientierungen mittels der EBSD-Technik wurde an allen ver-
formten Wolframproben durchgeführt. Das abgetastete Gebiet umfasste im allgemeinen 200 × 
100 Punkte mit 0,5 µm Schrittweite. Zur besseren Übersicht werden in den weiteren Abbil-
dungen Desorientierungen größer als 0,5° mit dünnen und größer als 8° mit dickeren Linien 
markiert. Zum Vergleich mit den verformten Proben wurde auch der Ausgangszustand von 
Wolfram untersucht.  
 
Abbildung 37: Orientierungskarte von Wolfram (Ausgangszustand) 










Abbildung 38: Orientierungskarten von Proben, die bei 400°C gestaucht wurden 
 a) ε = 0,1 b) ε = 0,3 c) ε = 0,5 d) ε = 0,7 
Zur quantitativen Berechnung der Desorientierungen aus den Eulerwinkeln benachbarter 
Messpunkte wurde ein von M. Motylenko, Institut für Werkstoffwissenschaft, geschriebenes 
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Auswertungsprogramm benutzt und ein Mittelwert berechnet. Erwartungsgemäß steigt die 
mittlere Desorientierung mit der Verformung (Abbildung 39). Für die ermittelten Desorientie-
rungswinkel wurden die Häufigkeitsverteilungen berechnet und dabei die Klassenbreite mit 
∆Θ = 0,1° festgelegt. Aus den absoluten Häufigkeiten Hi können die relativen Häufigkeiten   
hi = Hi/∑H bestimmt und auf die Klassenbreite P = hi/∆Θ [47] normiert werden. Diese Vertei-
lungen sind in Abbildung 40 dargestellt. 


































































Abbildung 39: Mittlere Desorientierungen in Abhängigkeit von a) der Verformung und b) der 
Temperatur (AZ-Ausgangszustand) 
Untersuchungsergebnisse   91






















































Abbildung 40: Gemessene Desorientierungsverteilungen bei a) 200°C b) 400°C c) 600°C      
d) 800°C 
Um eine vertiefte Vorstellung von der Desorientierungsentwicklung während der Deformati-
on zu bekommen, wurden Desorientierungsprofile ungefähr aus der Mitte des Messbereiches 
entnommen. Dabei wurden alle Werte Θ > 8° als Großwinkelkorngrenzen betrachtet und eli-
miniert. Wie Abbildung 41 zeigt, vergrößert sich mit steigender Verformung der Anteil der 
Substrukturelemente mit Desorientierungen, wie auch ihre Größe. 
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a) 









































































































Abbildung 41: Desorientierungsprofile von bei 400° C verformten Wolfram entlang der 
Messstrecke x (200 gemessene Punkte mit der Schrittweite 0,5 µm) in Abhän-
gigkeit von der Verformung a) ε = 0,1 b) ε = 0,3 c) ε = 0,5 d) ε = 0,7 
Die Genauigkeit der lokalen Orientierungsbestimmung beträgt am verwendeten Gerät ± 0,2°, 
d.h. zwischen zwei Messpunkten, die innerhalb einer Zelle liegen und eine Desorientierung 
Null haben müssten, wird aufgrund einer Messunsicherheit des EBSD-Systems eine scheinba-
re Desorientierung Θ ≠ 0 registriert. In Abbildung 42 sind die mittleren gemessenen Desorien-
tierungen und Desorientierungen ohne irrelevanten Anteil aufgetragen. Die Eliminierung des 
irrelevanten Anteils wurde nach einer Näherung durchgeführt [49]: 
       0,5            05,025,1





   (4.29) 
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Abbildung 42: Mittlere Desorientierungen (a, c) mit und (b, d) ohne irrelevanten Anteil 
Bei kleinerer und größerer Deformation ist die Näherung (4.29) zuverlässig. Bei mittlerer 
Deformation (ε = 0,3 und 0,5) müsste die Näherung präzisiert werden, weil der irrelevante 
Anteil kontinuierlich abnimmt und der relevante Anteil steigt. Mit steigender Temperatur 
wurde keine signifikante Änderung der mittleren Desorientierungen beobachtet, deswegen 
wurden die mittleren Desorientierungen über die Temperatur gemittelt (Abbildung 42c) und 
der irrelevante Anteil wurde eliminiert (Abbildung 42d).    
Aus den Orientierungskarten kann mittels des Programms CHANNEL 5 auch die Sehnenlän-
ge eines Gebietes mit konstanter Orientierung bestimmt werden. Dazu muss eine Mindestdes-
orientierung angegeben werden, ab welcher ein Orientierungswechsel als Desorientierungs-
grenze erkannt wird. Es wurden die Werte bei einer Mindestdesorientierung größer als 0,2° 
ermittelt. Die Bestimmung der Sehnenlängen wird auch durch den Abstand der Messpunkte 
begrenzt, der den kleinsten Wert vorgibt. Wenn der Abstand der Messpunkte kleiner als der 
mittlere Abstand der Versetzungswände ist, wird zwischen Punkten ohne echte Orientierungs-
änderung eine Desorientierung eingebracht und der Mittelwert der Sehnenlänge zu niedrige-
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ren Werten verschoben. Beim Vergleich der EBSD- und TEM-Ergebnisse (Blockgröße von 
0,6 bis 1,5 µm) kann man die Schlussfolgerung ziehen, dass die gemessenen Sehnenlängen 
der Blockgröße entsprechen. Eine ausgeprägte Abhängigkeit der mittleren Sehnenlänge von 
der Verformung und der Temperatur kann man nicht feststellen. 

































































Abbildung 43: Mittlere Sehnenlänge als Funktion a) der Verformung, b) der Temperatur. 
(AZ-Ausgangszustand) 
4.2.3. Analyse der radialen Intensitätsverteilungen von Röntgenreflexen 
Die Analyse und Auswertung der gemessenen Intensitätsprofile wurde mittels des am Institut 
für Metallkunde der TU Bergakademie Freiberg erstellten Programms POLYPROFAN 
durchgeführt. Dieses Programm gestattet die Bestimmung der Profilkennwerte und die Durch-
führung der Fourieranalyse mit nachfolgender Ermittlung der Subgefügeparameter.  
An den aufgenommenen Profilen erfolgte eine Glättung mit anschließender Untergrundab-
trennung und Bestimmung der Profilkennwerte (Maximalintensität, Glanzwinkel, Halbwerts-
breite, Integralbreite). Nach dem Rachinger-Prinzip [75, 76] wurde die Dublett-Trennung vor-
genommen. Als Ergebnis erhält man die Profilkennwerte der abgespalteten Kα1-Linie. Der 
zweite Schritt schließt die Berechnung der Fourierkoeffizienten für das Standard- und das 
Probenprofil ein. Dafür wurde das Anfitten des Profils durch die Pseudo-Voigt-Funktion ver-
wendet (siehe Tabelle 9). Für diese Funktion war die Abweichung des gefitteten vom gemes-
senen Profil am kleinsten. Mit Hilfe der Stokes-Korrektur wird das gemessene Profil vom 
instrumentellen Störprofil entfaltet und werden die Fourierkoeffizienten des physikalischen 
Profils ermittelt. Durch Profilsynthese kann man aus den Fourierkoeffizienten des physikali-
schen Profils auf den Profilverlauf selbst schließen. Die Auswertung der Fourierkoeffizienten 
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wird mit Hilfe der Auftragungen Φ(L) = -lnA(L)/L und Ψ(L) = - lnA(L)/L²  (siehe 3.5.1) vor-
genommen. 











































































Abbildung 44: a, b) Warren-Averbach-Auftragungen, c) Krivoglaz-Wilkens-Auftragung  der 
Fourierkoeffizienten von gestauchten Wolframproben nach direkter Fouriera-
nalyse und nach Profilfitting. Zur Auswertung wurde der mit Zeigern markierte 
Bereich herangezogen   
Beispiele dieser  Auftragungen sind in Abbildung 44 dargestellt. Beim Profilfitting können 
die gemessenen und gefitteten Profile für Profilausläufer voneinander abweichen. Dadurch 
kann ein Teilchengrößeneffekt vorgetäuscht werden [87]. Aus diesem Grund wurden die Fou-
rierkoeffizienten nach direkter Reihenentwicklung der Linienform und nach dem Fitting mit 
der Funktion verglichen. Die Kurvenbereiche mit der größten Übereinstimmung beider Auf-
tragungen wurden zur weiteren Auswertung verwendet. In Abbildung 44 beobachtet man statt 
eines geradlinigen einen gekrümmten Anfangsteil der Kurve. Diese als Hook-Effekt bezeich-
nete Erscheinung ist nach der Warren-Averbach-Theorie unmöglich. Sie ist eine Folge davon, 
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dass das gemessene Profil zwischen der Cauchy- und der Gauß-Verteilung liegt und es keine 
Tangente bei L = 0 gibt. Zur Auswertung wird ein geradliniger Bereich verwendet.  
Aus dem Anstieg der Warren-Averbach-Auftragung und dem Schnittpunkt mit der Ordinate 
können das mittlere Verzerrungsquadrat und eine Teilchengröße bestimmt werden. Aus dem 
Anstieg der Krivoglaz-Wilkens-Auftragung und dem Schnittpunkt mit der Abszisse lassen 
sich die Größen B(h) und der Abschneideradius Rc berechnen. Aus dem Faktor B(h) kann bei 
Kenntnis des Orientierungsfaktors, des Burgersvektors und des Beugungsvektors die mittlere 
totale Versetzungsdichte berechnet werden.  
Als Standard für die Profilanalyse von Wolfram wurde geglühtes Wolframpulver verwendet. 
Für elastisch isotropes Wolfram wurde die Analyse der Versetzungsdichte unter der Annah-
me, dass der Anteil der Schraubenversetzungen 80% beträgt, durchgeführt. Die a<111>/2 
Schraubenversetzungen in k.r.z. Werkstoffen sind in drei nicht parallele Ebenen aufgespaltet. 
Während die Stufenversetzungen gleiten können, erschwert die Aufspaltung die Bewegung 
von Schraubenversetzungen und sie werden im Material gespeichert. In Tabelle 13 sind die 
Orientierungsfaktoren für Stufen- und Schraubenversetzungen in elastisch isotropen, kubisch 
raumzentrierten Kristallen zusammengestellt.  
Reflex χst χsch 
110 0,111 0,185 
200 0,222 0,157 
211 0,111 0,185 
220 0,111 0,185 
310 0,182 0,167 
Tabelle 13: Orientierungsfaktoren für die Versetzungsdichtebestimmung an elastisch isotro-
pen k.r.z. Kristallen (st - Stufe, sch- Schraube) [50] 
Formel (3.29) zeigt, dass die Abhängigkeit B/(b²χ) = f(h²) eine Gerade sein muss, deren An-
stieg der Versetzungsdichte proportional ist. Bei den massiven Proben wurden merkliche Ab-
weichungen der experimentellen Messwerte beobachtet (Abbildung 46). Die gleichartigen 
Untersuchungen für das rekristallisierte Wolframpulver, das in einer Schwingkugelmühle fünf 
Minuten gemahlen worden war, zeigen eine ausgezeichnete Übereinstimmung mit der theore-
tischen Geraden (Abbildung 45). Die berechnete Versetzungsdichte beträgt 1,22 ⋅ 1011 cm-2. 
Das Verhältnis von Stufen- und Schraubenversetzungen wurde anhand von Vergleichsmes-
sungen an Wolframpulver angepasst. Bei dem Wolframpulver sind Textureinfluss und Probe-
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ninhomogenität nicht vorhanden, das beweist die Richtigkeit der ausgewählten Messstrategie. 
In Abbildung 45 und Abbildung 46 kennzeichnet die gestrichelte Linie eine lineare Regressi-
on durch den Null-Punkt und die (110), (211) und (220)-Reflexe und die durchgezogene Linie 
eine lineare Regression durch den Null-Punkt und alle Reflexe. 































Abbildung 45: Auftragung B/(χb²) = f(h²) für gemahlenes Wolframpulver 























































Abbildung 46: Auftragungen B/(χb²) = f(h²) für Proben, die bei 600°C gestaucht wurden          
a) ε = 0,1 b) ε = 0,5   
In Abbildung 46 und Abbildung 47 fällt auch auf, dass die Messwerte der (200) und (310)-
Reflexe nach unten abweichen. Im Falle des (200)-Reflexes kann es damit verbunden sein, 
dass für diese Orientierung mehr Gleitsysteme als für andere aktiviert werden. Thermisch 
begünstigtes Quergleiten der Schraubenversetzungen kann zu ihrer Annihilation und folglich 
zur Abnahme der Versetzungsdichte beitragen. Die Orientierung (310) liegt in der Nähe der 
Orientierung (200) und ihr Verhalten ist dem der Orientierung (200) ähnlich.  
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Die Versetzungsdichte des (110)-Reflexes ist größer als bei (220) (Abbildung 47). Das kann 
auf eine Dipolpolarisation der Versetzungsstruktur hinweisen. Der Begriff Dipolpolarisation 
wird im Zusammenhang mit dem Kompositmodell der Versetzungszellstruktur erklärt [77, 
78]. Die Spannungsunterschiede zwischen „harter“ Komponente der Zellwände mit hoher 
Versetzungsdichte und „weicher“ Komponente des Zellinneren mit niedriger Versetzungs-
dichte werden durch Anhäufungen von geometrisch notwendigen Grenzflächenversetzungen 
zwischen Wand und Zellinnerem angepasst. Im Bild des Kompositmodells [35, 77, 78] bilden 
diese geometrisch notwendigen Versetzungen eine Anordnung der polarisierten Versetzungs-
































































=        (4.31) 
ρ ist die „wahre“ mittlere Versetzungsdichte, ∆ρ2 die Fluktuation der Versetzungsdichte, P0 
ist das Dipolmoment der Polarisation der Versetzungsdichte und P1 ist die Fluktuation von P0. 
Rc ist der äußere Abschneideradius der Versetzungen, R1 der äußere Abschneideradius der 
Versetzungsdipole. Die Koeffizienten R2 bis R5 werden nicht physikalisch gedeutet [78, 79]. 
In den Artikeln [77, 78] wurde das beschriebene Verfahren für die Auswertung der Intensi-
tätsverteilungen auf der Grundlage der Beobachtungen an verformten [001] - Kupfereinkris-
talle entwickelt.  
Im Falle einer Dipolpolarisation der Versetzungswände liegt das Linienprofil zwischen der 
Cauchy- und der Gauß-Verteilung und die Krivoglaz-Wilkens-Auftragung ist keine Gerade, 
sondern gekrümmt. Die Auftragung B/(b²χ) = f(h²), auf der die Werte für (110) und (220)-
Reflexe liegen, ist auch keine Gerade mehr. In Abbildung 46 ist zu sehen, dass die Messwerte 
der (110)- und (220)-Reflexe von der Regressionsgerade abweichen. Die Dipolpolarisation 
der Versetzungswände, die mit weitreichenden Spannungen verbunden ist, steht für Wolfram 
im Einklang mit in der Substruktur gefundenen Disklinationen, die auch weitreichende Span-
nungen verursachen.  
Die Auswertung der Reflexprofile des Ausgangszustandes wurde nicht durchgeführt, da sie 
praktisch die gleichen Integralbreiten wie Standardreflexe hatten. Die Intensität des (220)-
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Reflexes von bis zu ε = 0,7 gestauchten Proben war so klein, dass eine sichere Auswertung 
unmöglich war. 
















































































































Abbildung 47: Die für alle Reflexe berechneten Versetzungsdichten bei verschiedenen Tem-
peraturen in Abhängigkeit von der Verformung a) 200°C, b) 400°C, c) 600°C,    
d) 800°C 
Mit steigender Verformung vergrößert sich die Versetzungsdichte. Aus dem Verlauf der Auf-
tragungen geht hervor, dass die Werte aus den (110)-Reflexen deutlich höher sind und mit  
den Versetzungsdichten aus den (220)-Reflexen nicht übereinstimmen. Eine Ursache dafür – 
die Dipolpolarisation der Versetzungsstruktur – wurde schon behandelt. Eine andere Ursache 
ist die Probeninhomogenität. Die Linienprofile unterschiedlicher Reflexionsordnungen wie z. 
B. (110) und (220) bei der Profilanalyse an strukturell inhomogenen Objekten sind statistisch 
nicht gleichwertig. Bei den strukturell inhomogenen Vielkristallen enthält das Objektvolumen 
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Fraktionen von strukturell signifikant verschiedenen Kristalliten, die im Grenzfall entweder 
regellos (d.h. räumlich isotrop) oder in aufeinander folgenden Lagen (d.h. räumlich anisotrop 
in einem sog. Schichtgefüge) angeordnet sind [50]. Die verformten Wolframproben sind 
strukturell inhomogen. Bei strukturell inhomogenen Objekten kann der lokale Probenzustand 
von der globalen Struktur abweichen. Die Ursache für die Schwankungen der Profilparameter 
kann an der Anzahl der reflexionsfähigen Kristallite in Abhängigkeit von der Kristallitgröße 
liegen [50]. Die Anzahl der zum gemessenen Intensitätswert beitragenden Körner kann man 
nach folgender Formel abschätzen [80, 81] 
Nk =  Pk ⋅Ω        (4.32) 
Ω = (wl)/(4R²sinθ)      (4.33) 
Hierbei ist Ω der Raumwinkel, w und l sind Breite und Länge des empfangenden Spalts des 
Kristallmonochromators, R ist der Abstand zwischen Probe und Kristallmonochromator. Die 
Poldichte Pk für eine statistische Orientierungsverteilung der Körner berechnet sich zu  
Pk = (A0M)/(sinθ dk² 4 µ)                 für dk>sinθ/µ    (4.34) 
A0 - Primärstahlquerschnitt am Probenort 
M- Flächenhäufigkeit 
dk- Korndurchmesser 
µ - linearer Schwächungskoeffizient  
Das Verhältnis Nk(110)/Nk(220) beträgt für die untersuchten Proben 8 und daraus folgt, dass für 
den (110)-Reflex die Anzahl der reflektierenden Körner größer und die Messstatistik besser 
ist. Das wird noch einmal in der Darstellung B/(b²χ) = f (h²) bestätigt (Abbildung 46). Bei 
kleiner Verformung ε = 0,1 und geringerer Inhomogenität der Proben im Vergleich z. B. zu    
ε = 0,5  weicht die Versetzungsdichte nicht so stark von der Regressionsgeraden ab.  
In Abbildung 48a, b wird für zwei Verformungsgrade veranschaulicht, dass die Versetzungs-
dichte mit steigender Temperatur abnimmt. Als Ursache dafür kann der wachsende Einfluss 
der thermisch aktivierten Quergleitung von Schraubenversetzungen vermutet werden, die zur 
Umgruppierung der Versetzungen und zur Abnahme der Versetzungen im Zellinneren führt. 
Diese Aussage wird durch die Auftragungen  lnρ = f (1/T) (Abbildung 48c, d) gestützt, die die 
Temperaturabhängigkeit Γ∼ exp(-Q/kT) der Quergleitrate widerspiegeln. Mit der Temperatur 
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nimmt die Quergleitrate zu und die Versetzungsdichte fällt aufgrund der dynamischen Erho-
lung ab. 


















































































































Abbildung 48: Temperaturabhängigkeit der Versetzungsdichte und Auftragungen lnρ = f(1/T) 
am Beispiel von bis ε = 0,3 (a, c) und ε = 0,5 (b, d) verformten Proben 
In Abbildung 49 sind schließlich die Radien Rc dargestellt, die die mittlere Reichweite des 
Verzerrungsfeldes der Versetzungen beschreiben. Sie verringern sich mit wachsender Ver-
formung nur geringfügig von 0,3 auf 0,2 µm und sind im untersuchten Temperaturintervall 
praktisch unabhängig von der Temperatur.  Aus dem Vergleich der Größenordnung der Ab-
schneideradien mit den TEM-Untersuchungen (siehe 4.2.1) geht hervor, dass sie die den Ab-
messungen der diffusen Versetzungszellen entsprechen. 
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Abbildung 49: a) Verformungs- und b) Temperaturabhängigkeit der Abschneideradien Rc  
Zum Teilchengrößeneffekt, d.h. zu der Sehnenlänge der kohärent streuenden Bereiche senk-
recht zu den reflektierenden Netzebenen, tragen Kristallitgrenzen, Stapelfehler und Zwillings-
grenzen bei. Aufgrund der hohen Stapelfehlerenergie von Wolfram kann ein Teilchengrößen-
effekt durch Verformungsstapelfehler und Zwillingsgrenzen ausgeschlossen werden. Die er-
mittelten Teilchengrößen werden am Beispiel der bei 200° C verformten Proben in Abbildung 
50 illustriert. Die Messwerte sind kleiner als die im TEM beobachteten Zellengrößen. Das 
kann durch Probeninhomogenität, das heißt an Körnern mit unterschiedlicher Versetzungs-
dichte bedingt sein. Die Intensitätsverteilungen dieser Körner überlagern sich, was zur Ver-
breiterung des Profilausläufers führen kann. Dadurch kann ein Teilchengrößeneffekt einge-
bracht werden [50]. Aufgrund von Dipolpolarisation der Versetzungswände kann durch den 
Cauchy-Anteil des Linienprofils ein Teilchengrößeneffekt vorgetäuscht werden.  



























Abbildung 50: Verformungsabhängigkeit der aus den Warren-Averbach-Plots bestimmten 
scheinbaren Teilchengrößen für die verschiedenen Reflexe einer bei 200° C ge-
stauchten Probe  
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4.3. Ergebnisse von Aluminium-Einkristallen 
In Abbildung 51 sind die Fließkurven und die zugehörigen Kocks-Mecking-Auftragungen 
von (110)-orientierten Al-Kristallen dargestellt. 





































Abbildung 51: Fließkurven und Kocks-Mecking-Auftragungen der gestauchten Aluminium-
einkristalle bei Raumtemperatur ε& =1 s-1 
Bei der bis ε = 0,7 gestauchten Probe wird ein deutlicher Reibungseinfluss registriert, der 
durch Korrektur mit einem Reibungskoeffizienten µ = 0,2 eliminiert wurde. Der Wert µ = 0,2 
wurde empirisch aus dem Kurvenverlauf errechnet. Die Kocks-Mecking-Kurven weisen die 
Bereiche III und IV auf. 
Während des Stauchversuchs wurden Aluminium-Einkristalle ungleichmäßig verformt und 
die Proben hatten einen elliptischen Querschnitt. Eine Erklärung dafür ist im Anhang 6.3 ge-
geben.  
4.3.1. TEM-Untersuchungen 
Für die Untersuchungen der Entwicklung und Anordnung von Versetzungskonfigurationen 
wurden die Proben aus der Ebene senkrecht zur Stauchrichtung ungefähr in der Mitte 
entnommen. Die Aufnahmen sind im Anhang 6.4 zusammengestellt. 
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a)         b)  
Abbildung 52: Substruktur von gestauchten Al-Einkristallen a) ε = 0,5 b) ε = 0,7 (RT, ε& =1 s-1) 
In beiden Bildern ist die Zellblockstruktur deutlich erkennbar. Die in den Abbildungen beo-
bachteten Mikrobänder entwickeln sich aus Zellblockstruktur bzw. aus Blockstruktur, die aus 
dichten Versetzungswänden besteht. Die Versetzungszellen enthalten regellos verteilte Ver-
setzungen. Die Mikrobänder oder Zellblockwände sind parallel zur [ 101
−
] Richtung orientiert. 
Die Orientierung wurde aus TEM-Hellfeldaufnahmen in Verbindung mit ihren Beugungsdia-
grammen entnommen. 
a)  b)  
Abbildung 53: TEM-Aufnahmen von Al-Einkristallen a) ε = 0,5 b) ε = 0,7 
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 Al05 Al07 
Zellgröße (µm) 0,38 0,30 
Blockgröße ⊥ zu [ 101
−
] (µm)  
1,21 1,15 
Blockgröße zu [ 101
−
] (µm)  
2,63 1,67 
Breite der Mikrobänder (µm)  2,31  1,89 
Länge der Mikrobänder (µm) 15,73 7,28 
Tabelle 14: Aus TEM-Aufnahmen ermittelte mittlere Zell- und Blockgrößen sowie Breiten 
und Längen von Mikrobändern 
Auch im Aluminium wurden unkompensierte Knoten von Zellblockgrenzen identifiziert. Im 
Vergleich zu Wolfram sind die Beträge der Frankvektoren aber viel kleiner. Das kann als 
Konsequenz von dynamischen Erholungsprozessen wie Klettern der Stufenversetzungen 
(T/Ts = 0,31) erklärt werden, die zu verstärkter Versetzungsannihilation und damit zur Ab-
nahme der Überschussversetzungsdichte in den Wänden und folglich der Desorientierungen 
führen. 
a)  b)  
Abbildung 54: Unkompensierte Knoten in einkristallinem Aluminium a) ε = 0,5 b) ε = 0,7 
 [MDISKL] ω [°] 
De  ω  
A
l0
5 0,99999 -0,00228 -0,00492 
0,00226  0,99999 -0,00239 




[-5 10 -5] 
[-1 5 -1]  
 
[-0,00238  0,00492 -0,00227] 




 0,99999  0,00138 -0,00333 
-0,00138  0,99999 -0,00029 




[-1  7  3] 
 
[-0,00029  0,00333  0,00138] 
[0 3 1] 
Tabelle 15: Disklinationsparameter von gestauchten Aluminiumproben 
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4.3.2. EBSD-Untersuchungen 
Die Bestimmung der lokalen Orientierungen mit Hilfe der EBSD-Technik wurde für den 
Ausgangszustand und die verformten Proben durchgeführt. Die aufgenommenen Orientierun-
gen wurden als Orientierungskarten dargestellt. Für den Ausgangszustand umfasste das abge-
tastete Gebiet 200×100 Messpunkte mit einer Schrittweite von 0,5 µm (Abbildung 55). 
 
Abbildung 55: Orientierungskarte des Ausgangszustands des Al-Einkristalls   
a)     
b)     
Abbildung 56: Orientierungskarten von Aluminium Einkristallen a) ε = 0,5 und b) ε = 0,7. 
Auf der rechten Seite sind die Orientierungen > 1°markiert 
Die Messungen der gestauchten Proben am Rasterelektronenmikroskop umfassten ein Raster 
von 350×200 Punkten mit einer Schrittweite von 0,2 µm. Die Orientierungskarten zeigen Ori-
Untersuchungsergebnisse   107
entierungsunterschiede, die durch eine farbliche Darstellung der drei Eulerwinkel ausgedrückt 
sind. Für qualitative Aussagen über die Mikrostruktur sind in der rechten Reihe (Abbildung 
56) die Desorientierungen größer als 1° mit schwarzen Linien markiert. Mit der Verformung 
nimmt ihre Dichte zu. Eine Übersicht der Grenzenverteilung vermittelt Abbildung 57. Die 
unterschiedlichen Desorientierungen sind farblich markiert. In den Aufnahmen ist die bandar-
tige Form der Substruktur erkennbar. Die ausgestreckten Grenzen sind parallel zur [ ]101  
Richtung angeordnet, was mit der aus TEM-Hellfeldbildern entnommenen Orientierung der 
Mikrobänder übereinstimmt. 





Abbildung 57: Grenzenverteilung von Aluminium Einkristallen a) ε = 0,5 und b) ε = 0,7. 
Markierung: Grenzen >1°-schwarz; >2°-grün; >3°- rot; >4°-blau; >5°- rosa 
Die aus den EBSD-Daten bestimmten mittleren Desorientierungen sind in Tabelle 16 darge-
stellt. Angegeben werden die Mittelwerte mit und ohne irrelevanten Anteil der Desorientie-
rungen [49]. Die Trennung des irrelevanten Anteils wurde nach Näherung (4.29) vorgenom-
men. 
 AZ Al05 Al07 
 gemessene mittlere Desorientierung ,° 0,26 0,72 0,68 
mittlere Desorientierung , ° (ohne irrelevanten Anteil) 0,32 0,85 0,80 
Tabelle 16: Aus EBSD-Daten ermittelte mittlere Desorientierung 
Der Verlauf der Desorientierungsverteilungen von beiden Proben weist fast keine Differenz 
auf, was sich auch in den Mittelwerten spiegelt.  
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Abbildung 58: Desorientierungsverteilung von gestauchten Aluminiumproben 
Die mit dem CHANNEL-Programm bestimmten Sehnenlängen wurden bei der Mindestdes-
orientierung von 0,5 ° kalkuliert. Für den Ausgangszustand wurde fast keine Abhängigkeit der 
Sehnenlänge von der Messrichtung beobachtet. 




























 EBSD Θ >0,5°
 EBSD Θ >1°
 TEM
 







 EBSD Θ >0,5°























Abbildung 59: Aus EBSD-Daten ermittelte mittlere Sehnenlängen a) senkrecht (⊥) und b) 
parallel () zur Richtung [ 101
−
] bei Ausschluss von Desorientierungen Θ < 
0,5° und Θ < 1°.   
Die oberen Grenzen der Sehnenlänge stehen mit den TEM-Daten im Einklang und beschrei-
ben die Blockstruktur. Für den Ausgangszustand konnten keine TEM-Untersuchungen durch-
geführt werden, da nicht genügend Einkristalle zur Verfügung standen.   
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4.3.3. Röntgenographische Untersuchungen  
4.3.3.1. Radiale Intensitätsverteilung 
Die Aufnahme der radialen Intensitätsverteilung erfolgte am Doppelkristallspektrometer so-
wie mit Synchrotronstrahlung am Pulverdiffraktometer B2 des Speicherrings DORIS Hasy-
lab/Desy Hamburg. Die Messbedingungen sind im Abschnitt 3.5.3 beschrieben.   
Für die Profilanalyse der einkristallinen Aluminiumproben wurde der (220)-Reflex aufge-
nommen. Die Beispiele der radialen Profile sind in Abbildung 60 dargestellt. 





































































Abbildung 60: Radiale Intensitätsverteilungen, aufgenommen am Doppelkristallspektrometer 
für (a) Ausgangszustand, (b) gestauchte Proben ε = 0,5; ε = 0,7 und am Syn-
chrotron (c) für gestauchte Proben ε = 0,5; ε = 0,7   
Bei der Analyse der radialen Intensitätsverteilungen der Aluminium-Einkristalle wurde ein  
Anteil von jeweils 50% Stufen- und Schraubenversetzungen wie üblich angenommen auf-
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grund der vergleichbaren Beweglichkeit und es wurden, da Aluminium annähernd elastisch 
isotrop ist, die Orientierungsfaktoren isotroper k.f.z. Kristallgitter verwendet.  
Reflex χst χsch 
220 0,125 0,180 
Tabelle 17: Orientierungsfaktoren für die Versetzungsdichtebestimmung an elastisch isotro-
pen k.f.z. Kristallen (st - Stufe, sch- Schraube) [50] 
Die Breiten der Interferenzprofile, die am Doppelkristallspektrometer (DKS) des Instituts für 
Werkstoffwissenschaft, Freiberg, und mit Synchrotronstrahlung (SY) in Hamburg gemessen 
wurden, sind in Tabelle 18 aufgelistet.  
Integralbreite,° Halbwertsbreite,°  
DKS SY DKS SY 
AZ 0,045 - 0,036 - 
Al05 0,129 0,022 0,1 0,017 
Al07 0,054 0,023 0,042 0,017 
Tabelle 18: Integral- und Halbwertsbreiten der radialen Intensitätsverteilungen, gemessenen 
am Doppelkristallspektrometer (DKS) und Synchrotron (SY) 















































Abbildung 61:  Warren-Averbach- (a) und Krivoglaz-Wilkens-Auftragungen (b) der bis ε = 
0,5 gestauchten Probe nach der direkten Fourieranalyse und nach Fitting der 
Linienform des (220)-Reflexes. Der Bereich der Übereinstimmung beider Auf-
tragungen (mit Zeiger markiert) wurde zur Auswertung herangezogen   
Die radialen Intensitätsverteilungen ließen sich mit sehr kleinen Abweichungen durch eine 
Pseudo-Voigt-Funktion anpassen. Ein Beispiel von Warren-Averbach- und Krivoglaz-
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Wilkens-Auftragungen nach der direkten Fourieranalyse und nach dem Profilfitting ist in 
Abbildung 61 präsentiert.  
Aus Abbildung 61 ist zu erkennen, dass die Fourierkoeffizienten ein unterschiedliches Ver-
halten zeigen. Der Verlauf des Warren-Averbach-Plots für die Pseudo-Voigt-Fitfunktion zeigt 
einen größeren Wert für den Schnittpunkt mit der Ordinate. Der Schnittpunkt der Fourierkoef-
fizienten aus der direkten Fourieranalyse liegt ungefähr bei Null. Der Krivoglaz-Wilkens-Plot 
nach der direkten Fourieranalyse ist fast eine Gerade, nach dem Fitting ist das Plot gekrümmt. 
Daraus kann man schlussfolgern, dass im Vergleich mit Wolfram keine Dipolpolarisation der 
Versetzungsstruktur vorliegt und ein Teilchengrößeneffekt durch das Profilfitting vorge-
täuscht wird.   
Die aus den Warren-Averbach- und den Krivoglaz-Wilkens-Auftragungen ermittelten Para-
meter sind in Tabelle 19 dargestellt. 
AZ Al05 Al07  
DKS DKS SY DKS SY 
Versetzungsdichte⋅1010, cm-2 0,77 8,43 0,81 1,51 0,81 
Abschneideradius, µm 0,79 0,24 0,73 0,55 0,78 
Teilchengröße, µm  0,25 0,03 0,07 0,06 0,07 
Tabelle 19: Parameter aus radialer Intensitätsverteilung, gemessen mit dem DKS und mit der 
Synchrotronstrahlung 
Die Ausgangsprobe war fast desorientierungsfrei. Der formal ermittelte Abschneideradius des 
Ausgangszustandes kann der Substruktur nicht zugeordnet werden, weil eine TEM-
Untersuchung des Ausgangsmaterials aufgrund der geringen Anzahl an Einkristallen nicht 
vorgenommen werden konnte. Bei der bis ε = 0,7 verformten Probe kann der Unterschied der 
Ergebnisse der beiden Analyseverfahren durch Unterschiede der Probenstatistik bedingt sein, 
denn im Falle der parallelen Synchrotronstrahlung wird die Information von Blöcken gewon-
nen, die praktisch streng parallel zur Probenoberfläche orientiert sind. Im Vergleich dazu ist 
die Röntgenstrahlung merklich divergent und es können mehr Blöcke erfasst werden 
(Abbildung 62). Die Abschneideradien liegen im Bereich der mittels EBSD bestimmten 
Blockgröße. Eine „Teilchengröße“ wurde im TEM nicht beobachtet. Der Teilchengrößenef-
fekt kann durch das Profilfitting vorgetäuscht werden. 




Abbildung 62: Schema des Strahlengangs mit a) Synchrotron- und b) Röntgenstrahlung 
Die Unterschiede in der Versetzungsdichte bei der mit ε = 0,5 verformten Probe können durch 
die lokale Probenstatistik bedingt sein. Das Gleiche gilt für die Unterschiede im Abschneide-
radius. Die Probe ist inhomogen (siehe TEM-Ergebnisse) und vermutlich wurde bei den Mes-
sungen ein stark verformter Bereich erfasst. Leider konnten wegen eines Laborumbaus die 
Untersuchungen nicht bestätigt und erweitert werden.    
4.3.3.2. Azimuthale Intensitätsverteilung 
In diesem Abschnitt werden die azimuthalen Intensitätsverteilungen der gestauchten Alumini-
um-Einkristalle behandelt. Zur Erfassung des Einflusses der Orientierung der Versetzungs-
wände im Kristall auf die Form der Rockingkurve wurden die azimuthalen Intensitätsvertei-
lungen in zwei Richtungen ϕ = 0° und ϕ = 90° (Abbildung 63) in der Probenebene senkrecht 







[ ]101  [ ]101  Probe 
Probe 
 
Abbildung 63: Definition der Richtung ϕ = 0° und ϕ = 90° für gestauchte Proben 
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An den Rockingkurven ist keine Aufspaltung in einzelne Peaks erkennbar. Die Bedingung für 
eine Aufspaltung in der Gleichung (3.37) ist nicht erfüllt, der mittlere Winkelbetrag zwischen 
den Einzelpeaks von Blöcken ist kleiner als die Peakbreite des Einzelpeaks. Die gemessenen 
Rockingkurven von verformten Proben lassen sich gut durch eine Gaußverteilung anpassen. 


























       



























      




























Abbildung 64: Rockingkurven des (220)-Reflexes (a) des Ausgangszustandes (ϕ= 0°; ϕ= 90°) 
und der gestauchten Proben (ε = 0,5 und ε = 0,7) für ϕ = 0° (b) und ϕ = 90° (c)  
Beim Ausgangszustand wurde praktisch kein Unterschied in den Integralbreiten für ϕ = 0° 
und ϕ = 90° beobachtet. Das entspricht der homogenen Versetzungsverteilung, die durch das 
Modell begrenzt regelloser Verteilung von Versetzungen beschrieben werden soll [82].  
Integralbreite, °  
ϕ = 0° ϕ = 90° 
AZ 0,1 
Al05 6,94 2,98 
Al07 6,36 3,19 
Tabelle 20: Integralbreiten der Rockingkurven  
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Aus der Integralbreite der Rockingkurven können mittlere Gitterdesorientierungen in der 
Struktur nach der Gleichung (3.34) abgeschätzt werden. Dabei wird angenommen, dass das 
gesamte bestrahlte Volumen zur Charakterisierung der Desorientierung beiträgt. Das bedeutet, 
dass die Integralbreite proportional zur Wurzel aus dem Volumenparameter TV der Gleichung 
(3.34) steigt. Experimentell wurde diese Abhängigkeit nicht gefunden, sondern die Integral-
breite der Rockingkurve war praktisch unabhängig vom bestrahlten Volumen (Abbildung 65), 
was durch Variation des bestrahlten Volumens mit Hilfe verschiedener vertikaler Divergenz-
blenden geprüft wurde.  Die Berechnung des Parameters TV erfolgt aus der Strahlengeometrie 
nach der Beziehung (τET -Eindringstiefe, VDB - Breite der Horizontaldivergenzblende, HVD 








==      (4.35) 




















Abbildung 65: Abhängigkeit der Integralbreite der azimuthalen Intensitätsverteilung vom Vo-
lumenparameter TV am Beispiel der Probe Al05  
In den Arbeiten von Breuer u. a. [61] und Haberjahn [82] wurde die Unabhängigkeit der Ro-
ckingkurvenbreite von der Strahlgröße ebenfalls beobachtet. Theoretisch ergibt sich die Breite 
der Rockingkurve für Versetzungswände mit dem Abstand Dw und statistisch voneinander 





V Θ=Θ∝ω∆       (4.36) 
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Die Unabhängigkeit der Breite der Rockingkurve von TV weist darauf hin, dass die Desorien-
tierungen von benachbarten Wänden nicht statistisch unabhängig sind.  
Innerhalb einer bestimmten charakteristischen Korrelationslänge ist die Desorientierung jeder 
Wand statistisch unabhängig von den Desorientierungen der anderen Wände. Wenn die cha-
rakteristische Länge durch den bestrahlten Bereich überschritten wird, bleibt die Breite der  
Rockingkurve konstant. In der Berechnung der mittleren Desorientierungen aus der Rocking-
kurvenbreite muss daher der Betrag N = TV/Dw durch Nkor = TVkor/Dw ersetzt werden. Nkor 
wird als Maß für das zur Verbreiterung der Rockingkurve beitragende Volumen definiert. Für 
die Abschätzung der Korrelationslänge werden die Ergebnisse der EBSD-Messungen heran-
gezogen.  
In der Arbeit [83] wird gezeigt, dass die mittlere Desorientierung aus den EBSD-Messungen 
(am Beispiel von Aluminium-Einkristallen) verformter Metalle abhängig ist vom gewählten 
Messabstand ∆x. Mit zunehmendem Abstand weisen die Desorientierungen nach anfängli-
chem Anstieg eine Sättigung auf. Die Sättigung der Desorientierung ∞Θ  aus den EBSD-
Daten weist auf statistische Abhängigkeit der Wanddesorientierungen hin. Der Zusammen-







−−Θ=Θ ∞       (4.37) 
beschrieben. Hierbei wird die Immobilisationswahrscheinlichkeit der Versetzungen I von 1/3 
angenommen. Die aus EBSD-Daten ermittelte Verteilung 〈Θ〉 = f(∆x) wird nach der Glei-
chung (4.37) gefittet und der Betrag Tkor kann beim Erreichen der Sättigungsdesorientie-
rung ∞Θ  bestimmt werden, wie in Abbildung 66b gezeigt ist. 
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Abbildung 66: Mittlere Desorientierungen aus EBSD-Daten als Funktion des Messabstandes 
∆x a) Ausgangszustand b) ε = 0,5 c) ε = 0,7   
Für beide Proben wird eine Korrelation zwischen Versetzungswänden registriert und mit Be-
rücksichtigung von Nkor sind die berechneten Desorientierungen in Tabelle 21 enthalten. Im 
Falle des Ausgangszustandes wird keine Korrelation beobachtet. 
Desorientierung, °  
ϕ = 0° ϕ = 90° 
AZ 0,014 
Al05 1,37 0,70 
Al07 1,26 0,69 
Tabelle 21: Aus den Rockingkurvenbreiten mit dem korrigierten Parameter Nkor ermittelte 
mittlere Desorientierungen  
Für ϕ = 0° sind die berechneten Desorientierungen größer, was zu erwarten war, weil die Ver-
setzungswände hauptsächlich parallel zur Richtung [ ]101  ausgestreckt sind (Abbildung 57). 
Die Desorientierungen werden durch die Überschussversetzungen in den Versetzungswänden 
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verursacht. Zur Beschreibung der Rockingkurven kann das Modell der äquidistanten Anord-
nung von Versetzungen in Wänden mit Burgersvektoren eines Vorzeichens, jedoch gleicher 
Anzahl an Wänden mit resultierendem entgegengesetztem Burgervektor verwendet werden. 
Das bedeutet, die Ausbildung und Zunahme der Desorientierungen in Versetzungsrotations-
wänden werden durch das Modell der einfachen Kippgrenze umgesetzt [82]. Die Desorientie-
rungen der gestauchten Proben sind vergleichbar mit mittleren Desorientierungen aus den 
EBSD-Daten. Im Ausgangszustand ist die mittlere Desorientierung klein, was auch mit den 
EBSD-Daten im Einklang steht.   
Aus den gewonnenen Mittelwerten der Desorientierungen wurde nach der Shockley-Read-
Beziehung (3.35) eine Überschussversetzungsdichte ρexc (Tabelle 22) berechnet 
ρexc 1010cm-2  (X-Ray)  
ϕ = 0° ϕ = 90° 
AZ 0,003 
Al05 1,94 0,71 
Al07 1,79 0,82 
Tabelle 22: Aus den röntgenographischen Daten ermittelte Überschussversetzungsdichten  
Die Desorientierungen im Kristall werden durch die Überschussversetzungsdichte verursacht, 
während die totale Versetzungsdichte sowohl Versetzungen im Zellinneren enthält, als auch  
Versetzungen in den Wänden, die nicht zur Desorientierungsbildung beitragen. Für Alumini-
um liegen die Überschussversetzungsdichte und die totale Versetzungsdichte in der gleichen 
Größenordnung für verformte Proben. Für den Ausgangszustand ist die Überschussverset-
zungsdichte viel kleiner als die totale Versetzungsdichte, was bedeutet, dass keine Verset-
zungswände mit Desorientierungen im Kristall vorhanden sind.  
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4.4. Ergebnisse von Aluminium-Vielkristallen  
In Abbildung 67 ist ein Beispiel der Fließkurve und der zugehörigen Kocks-Mecking-
Auftragung einer bis ε = 0,7 gestauchten, vielkristallinen Aluminiumprobe dargestellt. Die 
Kurven sind aus [84, 85] entnommen. Aus dem Kocks-Mecking-Plot ist ersichtlich, dass sich 
die Bereiche III und IV ergeben.  



































Abbildung 67: Fließkurve und Kocks-Mecking-Auftragung des gestauchten Aluminium-
Vielkristalls bei Raumtemperatur (ε = 0,7; ε& =10-2 s-1) 
4.4.1. TEM-Untersuchungen 
Beispiele für TEM-Aufnahmen von gestauchten Aluminiumproben werden in Abbildung 68 
präsentiert. In allen Fällen wurde eine entwickelte Zellblockstruktur beobachtet. Die Grenzen 
der Versetzungszellen innerhalb der Blöcke sind diffus, die Blockgrenzen sind schmal und 
weisen hohe Versetzungsdichten auf. Der Abstand zwischen benachbarten Versetzungswän-
den (Sehnenlänge) nimmt mit steigender Verformung ab. Im Falle der Vielkristalle wird keine 
bevorzugte Orientierung der Versetzungswände registriert. Im Vergleich zu den einachsig 
verformten Einkristallen, bei denen maximal vier Gleitsysteme aktiv sind, wird in Vielkristal-
len jedes Korn dreiachsig beansprucht, so dass eine relativ gleichmäßige Substruktur entsteht. 
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a)  b)  
c) d)  
e)  f)  
Abbildung 68: TEM-Aufnahmen der Substruktur von vielkristallinem Al nach dem Stauchen 
bei RT a) ε = 0,1  b) ε = 0,3 c) ε = 0,7d) ε = 1 e) ε = 1,57 f) ε = 1,92   
Die aus TEM-Bildern abgeschätzten mittleren Sehnenlängen von Blöcken von gestauchten 
Proben sind in Abbildung 69 dargestellt. Für den Ausgangszustand wurde die Zellgröße be-
stimmt. 
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Abbildung 69: Aus TEM-Aufnahmen abgeschätzte mittlere Sehnenlänge von Al - Vielkristal-
len 
Für die in der Substruktur gefundenen Knoten aus dichten Versetzungswänden wurden die 
lokalen Orientierungen rund um die Knoten gemessen. Abbildung 70 zeigt Beispiele von in 
der Substruktur gefundenen, unkompensierten Knoten. 
a)  b)  
Abbildung 70: Unkompensierte Knoten der Zellblockstruktur in vielkristallinem Al nach 
Stauchen bei RT von bis a) ε = 0,3 und b) ε = 1,57 verformten Proben. (Die 
Buchstaben kennzeichnen die Folge der Orientierungsmessungen)  
In Tabelle 23 sind die ermittelten Disklinationsparameter zusammengestellt. Die Werte des 
Frankvektors liegen in der Regel unterhalb 1°.  
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 [MDISKL] ω [°] 




 0,99998 -0,00683 -0,00173 
0,00689  0,99929  0,03705 




[74  3 -14]  
[5 0 -1] 
 
[0,03706  0,00161 -0,00686] 




  0,99999  0,00063  0,00386 
-0,00066  0,99998  0,00633 




[13 -8 13] 
[3 -2 3] 
 
 [0,00633 -0,00386  0,00065] 




 0,99999 -0,00134 -0,00088 
0,00133  0,99999 -0,00235 




[-5  2 -3] 
 
 [-0,00235  0,00088 -0,00133] 




  0,99999  0,00066 -0,00067 
-0,00066  0,99999  0,00047 




[1 1 1]  
 
[0,00047  0,00067  0,00066] 




  0,99998 -0,00088  0,00644 
 0,00091  0,99998 -0,00546 




[-11 -13 -2]  
[-1 -1 0] 
 
[-0,00546 -0,00644 -0,00089] 




7  0,99996 -0,00402  0,00769 
 0,00406  0,99998 -0,00515 




[-10 -15  -8]  
[-2 -3 -2] 
 
[-0,00516 -0,00768 -0,00404] 




2  0,99998  0,00489  0,00323 
-0,00486  0,99995 -0,00891 




[-18  -6  10] 
[-3 -1 2] 
 
[-0,00891 -0,00325 0,00487] 
[-3 -1 2] 
Tabelle 23: Disklinationsparameter von gestauchten Aluminiumproben  
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4.4.2. EBSD-Untersuchungen 
An allen Proben wurden Orientierungsmessungen am Rasterelektronenmikroskop in einem 
Messbereich von 500 × 250-300 µm2 und bei einer Schrittweite von 0,2 µm durchgeführt. 
Beispiele  der Orientierungskarten sind in Abbildung 71 dargestellt. 
a)  
b)  
Abbildung 71: Orientierungskarten von vielkristallinem Aluminium nach Stauchung bis a) ε = 
0 und b) ε = 0,5 (Grenzen mit Desorientierungen > 0,5° sind gelb, Grenzen mit 
Desorientierungen > 8° schwarz markiert) 
Eine leichte Abnahme der mittleren Desorientierung ab ε = 1 (Abbildung 72) wird als Folge 
dynamischer Erholung beobachtet, die zur Umgruppierung und teilweise Annihilation von 
Versetzungen führt. Der Wiederanstieg lässt sich durch eine veränderte Versetzungsanord-
nung nach dem Übergang von der ein- zur mehrachsigen Deformation erklären. Bei der ge-
wählten Schranke Θmin von 0,5° und 1° für die Mindestdesorientierungen entsprechen die 
mittleren Sehnenlängen der Blockstruktur, weil kleine Desorientierungen, die die Zellen cha-
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rakterisieren, mit EBSD nicht erfasst werden können. Sie stimmen mit den aus TEM-Bildern 
ermittelten Blockabmessungen überein.   
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Abbildung 72: Aus den EBSD-Daten ermittelte mittlere a) Desorientierungen und b) mittlere 
Sehnenlängen für Θmin = 0,5° und Θmin = 1° im Vergleich mit TEM 
4.4.3. Röntgenographische Untersuchungen 
Messungen der radialen Intensitätsverteilung der Reflexe (111), (200), (220), (311), (222) und 
(400) wurden von M. Masimov an gestauchten Aluminiumproben und Al-Feilspänen mit Co-
Kα-Strahlung durchgeführt. Als Standard dienten geglühte Aluminiumspäne. Die Auswertun-
gen wurden unter Voraussetzung gleicher Anteile von Schrauben- und Stufenversetzungen 
mit den in Tabelle 24 angeführten Orientierungsfaktoren vorgenommen. 
Reflex χst χsch 
111 0,111 0,179 
200 0,167 0,180 
220 0,125 0,180 
311 0,140 0,180 
222 0,111 0,179 
400 0,167 0,180 
Tabelle 24: Orientierungsfaktoren für die Versetzungsdichtebestimmung an elastisch isotro-
pen k.f.z. Kristallen (st - Stufe, sch - Schraube) [50] 
In Abbildung 73 sind Beispiele der aus der Profilanalyse gewonnenen Auftragungen B/(b²χ) = 
f(h²) zu sehen. Im Falle der Al-Späne erhält man wie beim Wolfram eine gut definierte Gera-
de, deren Anstieg der Versetzungsdichte proportional ist. Die Versetzungsdichte der Al-Späne 
beträgt ρ = 4,45 ⋅1010 cm-2. Die Messwerte der massiven Probe liegen zufriedenstellend auf 
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einer Gerade. Da die Werte des (200) und (400)-Reflexes auf einer Gerade liegen, kann man 
schlussfolgern, dass es in vielkristallinem Aluminium keine Dipolpolarisation der Verset-
zungsstruktur gibt, keine weitreichenden Spannungen. Das stimmt mit TEM-Beobachtungen 
überein, da die gefundene Disklinationstärke von Aluminium unter 1° liegt. 





























































Abbildung 73: B/(χb²) = f(h²) Auftragungen am Beispiel von a) Aluminiumspänen und b) 
massiver Probe ε = 0,5 
Die berechneten mittleren totalen Versetzungsdichten sind in Abbildung 74a dargestellt. Im 
Rahmen der Unsicherheit der Versetzungsdichtebestimmung, die ungefähr 20% beträgt, wird 
mit steigender Deformation zuerst eine starke Vergrößerung der Versetzungsdichte bis ε< 0,4, 
dann ein fast stationärer Bereich bis ε ≈ 1 und eine weitere Vergrößerung ab ε = 1 registriert. 
Die Vergrößerung ab ε = 1 kann als Folge von Veränderungen der Versetzungsanordnung 
beim Übergang von der ein- zur mehrachsigen Deformation im Bereich ε > 1 verstanden wer-
den. 
Die Abschneideradien der Versetzungen sind in Abbildung 74b dargestellt. Für gestauchte 
Proben entsprechen sie der Blockgröße.  
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Abbildung 74: Entwicklung a) der totalen Versetzungsdichte und b) des Abschneideradius der 
Versetzungen im Vergleich mit den mittleren Sehnenlängen aus TEM-Daten 
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4.5.  Ergebnisse von Inconel 718 
Im Vergleich mit anderen in der Arbeit untersuchten Werkstoffen hat die Legierung Inconel 
718 eine mittlere Stapelfehlerenergie und neigt zu Zwillingsbildung.  




































Abbildung 75: a) Fließkurve und b) Kocks-Mecking-Auftragung einer bei Raumtemperatur 
bis ε = 0,7 gestauchten Probe (ε&  = 10-2 s-1 ) 
Der Verlauf der Fließkurve und entsprechender Kocks-Mecking-Auftragung ist in Abbildung 
75 am Beispiel der am stärksten gestauchten Inconelprobe demonstriert. In der Abbildung 
sind die Stadien III und IV gut erkennbar. Im Bereich IV entwickelt sich eine Zellblockstruk-
tur mit Desorientierungen. 
4.5.1. TEM-Untersuchungen 
Die Legierung Inconel 718 hat mittlere Stapelfehlerenergie und neigt zu Zwillingsbildung und 
planarer Gleitung. In der Substruktur von Inconel 718 beginnt bei der Deformation  ε = 0,15 
die Ausbildung von Gleitbändern. Die TEM-Aufnahmen bei ε = 0,3 zeigen schon die ausge-
bildeten Gleitbänder (Abbildung 76). Die Bildung der planaren Gleitbänder ist mit mittlerer 
Stapelfehlerenergie verbunden, die zu aufgespalteten Versetzungen mit reduzierter Neigung 
der Schraubenversetzungen zur Quergleitung führt. Folglich wirkt die planare Gleitung der 
Zellbildung entgegen. Die Bildung von Disklinationen in Inconel 718 wird verzögert. Die 
unkompensierten Knoten wurden nur bei der Deformation ε = 0,7 gefunden. Die Häufigkeit 
der Disklinationen ist in Inconel 718 kleiner als in Wolfram. Die TEM-Aufnahmen von Inco-
nel 718 sind im Anhang 6.6 zusammengestellt. 
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a)  
b)                c)  
Abbildung 76: TEM-Aufnahmen von gestauchtem Inconel 718 a) ε = 0,15, b) ε = 0,3 und     
c) ε = 0,7  (RT, ε&  = 10-2 s-1)  
Bei der Deformation ε = 0,15 und ε = 0,3 ist keine definierte Blockstruktur vorhanden. Der 
mittlere Abstand zwischen Versetzungswänden beträgt ca. 0,15 - 0,23 µm für die bis ε = 0,65 
und ε = 0,7 gestauchten Proben. Die Knoten aus dichten Versetzungswänden, welche als 
Disklinationen identifiziert wurden, sind in Abbildung 77 dargestellt.  
a)   b)  
Abbildung 77: Ein unkompensierter Knoten in der Substruktur a) ε = 0,7; ε&  = 10-2 s-1 und b)  
ε = 0,65; ε&  = 1100 s-1 
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In Tabelle 25 sind die Disklinationsparameter von verformtem Inconel 718 zusammengefasst.   
 [MDISKL] ω [°] 




 0,99996  0,00203 -0,00913 
-0,00170  0,99938  0,03520 
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[0,03520 0,00917 0,00187]  






 0,99977 -0,01250 -0,01250 
 0,01204  0,99958  0,02645 




[5 -3 -2] 
 
[0,02634 -0,01741 -0,01228]  
[2 1 1] 





Abbildung 78: Orientierungskarten von gestauchten Proben a) ε = 0,15 b) ε = 0,3 c) ε = 0,7 
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In Abbildung 78 sind Desorientierungen > 1° mit dünnen und > 8° mit dicken Linien mar-
kiert. Die aus den EBSD-Daten berechneten Subgefügeparameter sind in Tabelle 26 aufgelis-
tet. Im Vergleich mit den TEM-Aufnahmen und bei Berücksichtigung der Schrittweite von 
0,5 µm und der Neigung zu Zwillingsbildung ist es kompliziert, die gemessene Sehnenlänge 
der Substruktur zu zuordnen. Die Abnahme der mittleren Desorientierung bei der dynamisch 
verformten Probe liegt an der Temperaturerhöhung um fast 254° während des Versuchsab-
laufs [86]. Bei der Probendeformation mit der Geschwindigkeit ε&  = 1100 s-1 verkürzt sich die 
Deformationszeit im Unterschied zur quasistatischen Beanspruchung, so dass die Umform-
wärme, die in der Probe entsteht, nicht mehr an die Umgebung abgeführt werden kann. In der 
Folge liegt ein Temperaturanstieg in der Probe vor.  
Probenbezeichnung mittlere Desorientierung, ° mittlere Sehnenlänge, µm 
IRT15 0,8 0,58 
IRT30 1,46 0,57 
IRT70 1,32 0,65 
IPRT65 0,87 0,64 
Tabelle 26: Aus EBSD-Daten ermittelte Substrukturparameter von Inconelproben  
4.5.3. Röntgenographische Untersuchungen 
Für die Profilanalyse der Inconelproben wurden (111), (200), (220), (311) und (222)-Reflexe  
aufgenommen. Als Standard für Inconel 718 wurde eine rekristallisierte Kupferprobe verwen-
det, weil die Interferenzlinienlagen der Legierung und des Kupfers gut übereinstimmen. Bei 
der Legierung Inconel 718 wurde die Versetzungsdichte bei einem Verhältnis von Stufen- und 
Schraubenversetzungen von 1:1 bestimmt. 
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Abbildung 79: a) Warren-Averbach-Auftragungen und b) Krivoglas-Wilkens-Plots der Fou-
rierkoeffizienten der bis ε = 0,3 gestauchten Probe nach direkter Fourieranalyse 
und nach Profilfittig. (Der Bereich der Auswertung ist mit Zeigern markiert)  
Die aus dem Krivoglas-Wilkens-Plot ermittelte Versetzungsdichte von k.f.z. Materialen wur-
de unter der Voraussetzung elastisch-isotroper Orientierungsfaktoren bestimmt. Da Inconel 
718 ein elastisch anisotroper Werkstoff ist, werden die Absolutwerte der Versetzungsdichte 
überbestimmt. Zur Abschätzung des Effektes der elastischen Anisotropie wurden Profilmes-
sungen an Inconel-Feilspänen durchgeführt, bei denen ein Textureinfluss ausgeschlossen 
werden kann. Abbildung 80 zeigt, dass ohne Berücksichtigung der elastisch-anisotropen Ori-
entierungsfaktoren der Effekt der elastischen Anisotropie deutlich zu sehen ist. 























































Abbildung 80: Auftragungen B/(χb2) = f(h²) für Inconelspäne mit  a) elastisch-isotropen und   
b) elastisch-anisotropen Orientierungsfaktoren 
Die Auftragung B/(χb2) = f(h²) für die Inconelspäne mit elastisch-anisotropen Orientierungs-
faktoren ergibt eine sehr gut definierte Gerade (Abbildung 80). Da numerische Werte der Ori-
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entierungsfaktoren für Inconel 718 nicht zur Verfügung stehen, wurde die Linienverbreiterung 
der Reflexe mit Hilfe der Mittelwerte der elastisch-anistropen Orientierungsfaktoren von 
Kupfer ausgewertet. Diese Faktoren sind in Tabelle 27 angegeben. 
Reflex χst χsch 
111 0,137 0,063 
200 0,308 0,295 
220 0,180 0,121 
311 0,214 0,166 
222 0,137 0,063 
Tabelle 27: Elastisch-anisotrope Orientierungsfaktoren für die Versetzungsdichtebestimmung 
an Kupfer [87] 
Die totale Versetzungsdichte für Inconelspäne beträgt ρ = 5,76 ⋅ 1011 cm-2 und ist so hoch, 
weil noch keine Erholung stattfindet. Im Vergleich mit Wolframpulver, in dem die Erho-
lungsprozesse bei Raumtemperatur auch unterdrückt sind, ist die Versetzungsdichte der Inco-
nelspäne ca. 5 mal so hoch. Das kann an Quergleiten der Schraubenversetzungen in Wolfram 
liegen (hohe Stapelfehlerenergie). 





























Abbildung 81: Auftragung B/(χb2) = f(h²) einer gestauchten  Inconelprobe ε = 0,7; ε& =10-2 s-1 
Ein Beispiel der Auftragung B/(χb2) = f(h²) ist in Abbildung 81 zu sehen. Die Messwerte des 
(111) und (222)-Reflexes liegen auf einer Gerade. Das bedeutet, dass in Inconel 718 auch 
keine Dipolpolarisation der Versetzungsstruktur beobachtet wird, was mit TEM-Ergebnissen 
übereinstimmt. In dieser Legierung ist die Zellstruktur wie auch die Bildung von Knoten we-
nig ausgeprägt.  
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Tabelle 28: Versetzungsdichte der gestauchten Inconelproben  
Die Teilchengröße und Abschneideradien der gestauchten Inconelproben sind in Tabelle 29 
zusammengestellt. 
Probenbezeichnung Teilchengröße, µm Abschneideradius, µm 
IRT15 0,03 0,26 
IRT30 0,02 0,17 
IRT70 0,01 0,11 
IPRT65 0,01 0,10 
Tabelle 29: Aus der radialen Intensitätsverteilung ermittelte Parameter der gestauchten Inco-
nelproben 
Da Inconel 718 zur Zwillingsbildung neigt, kann der Teilchengrößeneffekt durch Zwillinge 
oder/und durch Profilfitting verursacht sein. Im Vergleich zu Wolfram weist Inconel eine um 
eine Größenordnung kleinere Teilchengröße auf. Das kann auch als Hinweis auf fehlende 
Dipolpolarisation der Versetzungsstruktur betrachtet werden. Die Abschneideradien der 
IRT70- und IPRT65-Proben liegen in der Größenordnung des Abstandes zwischen den Ver-
setzungswänden. 
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5. Zusammenfassung 
Das Ziel der vorliegenden Arbeit war es, die Substrukturuntersuchungen von verformten 
Werkstoffen auf der Basis des Disklinationskonzeptes auf k.r.z. Werkstoffe und unterschiedli-
che homologe Temperaturen, sowie auf andere k.f.z. Werkstoffe mit unterschiedlicher Stapel-
fehlerenergie auszudehnen. Dabei wurden die Substrukturentwicklung und die Neigung zur 
Disklinationsbildung analysiert. Auf der Grundlage der TEM-Untersuchungen wurde die Me-
thodik für die experimentelle Identifizierung von Disklinationen und insbesondere für die 
Bestimmung der Stärke und des Frankvektors von Disklinationen weiterentwickelt. 
Mit Hilfe einer entwickelten Identifikationsmethodik wurde die Existenz von Disklinationen 
bewiesen und es konnte eine Größenordnung der Disklinationsstärke von < 7° festgestellt 
werden. Die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführte Indizierung der Kikuchi-Linien war feh-
lerfrei. Die Desorientierungen zwischen den einzelnen Versetzungswänden wurden mit hoher 
Genauigkeit bestimmt. Die Fehler der Disklinationsstärken (Frankvektoren) liegen in der Grö-
ßenordnung von ±0,1°.  
Die Wahrscheinlichkeit der Existenz von Drehdisklinationen ist viel geringer als die von 
Keildisklinationen, weil bei Keildisklinationen die Spannungen entlang der Defektlinie kon-
stant bleiben, während sie sich im Falle von Drehdisklinationen linear vergrößern [16]. Der 
Disklinationscharakter konnte nicht direkt aus den  TEM-Aufnahmen bestimmt werden. Die-
ses Problem kann jedoch durch eine Simulation des Beugungskontrastes und einen anschlie-
ßenden Vergleich mit den Ergebnissen aus TEM-Aufnahmen gelöst werden. Die Untersu-
chungsergebnisse einer derartigen Simulation wurden im Artikel von Kolesnikova u. a. [66] 
dargestellt, die Simulationsarbeiten wurden allerdings nicht abgeschlossen. 
Theoretisch kann die Disklinationsdichte aus der Linienverbreiterung der radialen Intensitäts-
verteilung bestimmt werden (Gleichung (3.33)). Dafür werden die mittleren Disklinati-
onsstärken und Dipolarme benötigt, die eventuell aus anderen Untersuchungen z. B. EBSD- 
und TEM-Verfahren abgeschätzt werden können. Die Schwierigkeit der Linienbreitenauswer-
tung besteht in der Trennung von Versetzungs- und Disklinationsbeiträgen. Einerseits er-
schwert die Ähnlichkeit der Peakverbreiterung beider Defekte ihre Trennung. Andererseits ist 
die Mehrheit der partialen Disklinationen in selbst abschirmende Konfigurationen angeordnet 
und dadurch werden die für Linienverbreiterung verantwortlichen weitreichenden Spannun-
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gen reduziert. Die hohe Versetzungsdichte (≈ 2,5⋅1011 cm-2) für Inconel 718 oder die Polarisa-
tion der Versetzungswände in Wolfram weisen auf die Existenz der Disklinationen hin.    
In diesem Absatz soll eine Verknüpfung zwischen den ermittelten substrukturellen Parame-
tern und dem makroskopischen Verhalten des Materials hergestellt werden. Die Fließspan-
nung des Materials mit unkompensierten Knoten in der Zellblockstruktur resultiert aus dem 
Beitrag von Versetzungen und Disklinationen. Der Beitrag der Disklinationen besteht aus 
einem Fließspannungsanteil, der durch weitreichende Spannungen der Disklinationen bedingt 
wird (Gleichung (2.8)), und einem Anteil, der mit der immobilen Disklinationsdichte verbun-
den ist  (Gleichung (2.7)) (siehe 2.3.3). Um den Beitrag der Disklinationen zu erfassen, wer-
den im Modell von Seefeldt [10] alle Zwickel von Zellblockgrenzen als nichtkompensierte 
Knoten (d.h. als immobile Disklinationen) betrachtet und  die schematisierte Substruktur wird 
als ein räumliches Poisson-Voronoi-Mosaik [36] im Gleichgewichtszustand angesehen. Für 
Wolfram (ε = 0,7) wurde der Fließspannungsanteil von Versetzungen σV nach der Taylor-
Beziehung berechnet und aus der Differenz zwischen gemessenen Spannungen σgem und dem 
Beitrag von Versetzungen wurde die immobile Disklinationsdichte nach Gleichung (2.7) ab-
geschätzt. Da der Hall-Petch-Koeffizient kHP von Wolfram nicht bekannt ist, wurde die Be-
rechnung der Disklinationsdichte in Anlehnung an die höherfeste Legierung Ni3Al [88] (kHP = 
1,7 mMPa ⋅ ) mit dem Wert kHP = 2 MPa m⋅ durchgeführt.  
T, °C 200 400 600 800 
σgem, MPa 1075 725 614 588 
σV, MPa 721 591 547 453 
σD, MPa 336 134 67 135 
ρ⋅1014, m-2 10,75 7,23 6,19 4,26 
θi ⋅108, m-2 22,0 0,56 0,035 0,57 
 
Die Disklinationsdichte in Wolfram ist viel kleiner als die Versetzungsdichte, aber im Ver-
gleich zu Versetzungen können Disklinationen einen erheblichen Spannungsbeitrag σD leis-
ten. Mit steigender Temperatur nimmt der Beitrag von Disklinationen zur Fließspannung ab. 
Für Aluminium gilt das Modell von Seefeldt nicht, weil bei Aluminium sein Gültigkeitsbe-
reich überschritten wird. 
Die Häufigkeit der gefundenen Disklinationen steigt in der Reihenfolge Inconel 718, Alumi-
nium, Wolfram. An dieser Stelle muss betont werden, dass die Disklinationsstärke in Alumi-
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nium klein ist, weil die plastische Deformation bei Raumtemperatur von dynamischen Erho-
lungsprozessen begleitet wird. In anderen Materialen ist der Einfluss dynamischer Erholung 
kleiner (T/TS < 0,3). 
Aluminium gehört zu den Werkstoffen mit hoher Stapelfehlerenergie (200 mJ/m²) und besitzt 
eine relativ niedrige Schmelztemperatur (TS = 660°C). Für Aluminium können thermisch ak-
tivierte Prozesse schon bei Raumtemperatur betätigt werden. 
 In den Alumminium-Einkristallen bildet sich eine Zellblockstruktur aus, mit entlang der 
[ 101 ] Richtung ausgestreckten Mikrobändern. Für Vielkristalle wurde schon ab ε = 0,1 eine 
Zellblockstruktur beobachtet. Dabei wird jedes Korn im Vergleich zu Einkristallen dreiachsig 
beansprucht, was zu einer relativ gleichmäßigen Substruktur führt. Die niedrige Schmelztem-
peratur und hohe Stapelfehlerenergie von Aluminium erleichtern dynamische Erholungspro-
zesse. Mit steigender Stapelfehlerenergie werden Klettern und Quergleitung begünstigt und 
infolgedessen Annihilationsprozesse in Gang gesetzt. Dies unterdrückt das schnelle Erreichen 
hoher Versetzungsdichten und die Ausbildung von Versetzungswänden mit hoher Desorien-
tierung und folglich Disklinationen. Die ermittelten Disklinationen weisen kleine Werte von 
Frankvektoren (< 1°) auf.  
Wolfram entspricht am besten bei Raumtemperatur (T/TS < 0,1) dem gegenwärtigen Entwick-
lungsstand des Disklinationsmodells der plastischen Deformation, das thermisch aktivierte 
Prozesse noch vernachlässigt. Es besitzt eine hohe Stapelfehlerenergie γ = 300 mJ/m².  
Für Wolfram werden durch hohe Schmelztemperatur (TS = 3410°C) thermisch aktivierte Pro-
zesse unterdrückt und die Versetzungsspeicherung begünstigt. Als Ergebnis wurden in der 
Substruktur Disklinationen mit relativ hoher Stärke gefunden. Im Wolfram erfolgt bei ε = 0,1 
die Ausbildung einer Zellstruktur, die bei höheren Deformationen in eine Zellblockstruktur 
mit dichten Versetzungswänden übergeht. Die Zell- und Blockgröße ab ε≥0,3 ändert sich fast 
nicht und ab dieser Deformation wurden Disklinationen in der Substruktur gefunden. In Ab-
hängigkeit von Verformung oder Temperatur wurde keine Tendenz zur Änderung des Sub-
strukturtyps im Temperaturintervall (T/TS<0,3) beobachtet, in dem Diffusionsprozesse unter-
drückt sind. Mit steigender Deformation wurde eine Zunahme der Versetzungsdichte und der 
Desorientierungen registriert. In der Substruktur konnte somit eine höhere Anzahl von Knoten 
aus dichten Versetzungswänden gefunden werden. Mit steigender Temperatur nimmt die Ver-
setzungsdichte ab. Die Ursache dafür liegt an thermisch aktivierter Quergleitung der Schrau-
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benversetzungen. Auch die hohe Stapelfehlerenergie begünstigt die Quergleitung. Mit der 
Temperatur nimmt die Quergleitrate zu und die Versetzungsdichte fällt aufgrund der dynami-
schen Erholung ab. Bei den mittleren Desorientierungen wurde keine signifikante Änderung 
in Abhängigkeit von der Temperatur beobachtet. In der Substruktur wurden im ganzen unter-
suchten Temperaturintervall Disklinationen gefunden.  
Inconel 718 neigt aufgrund mittlerer Stapelfehlerenergie zur planaren Gleitung und Zwil-
lingsbildung. Die mittlere Stapelfehlerenergie führt zu aufgespalteten Versetzungen mit redu-
zierter Neigung der Schraubenversetzungen zur Quergleitung. Folglich wirkt die planare Glei-
tung der Zellbildung entgegen. Die Bildung von Disklinationen in Inconel 718 wird verzögert 
und sie wurden nur bei ε = 0,7 gefunden. 
Eine große Rolle bei der Disklinationsbildung spielt die Schmelztemperatur. Je höher die  
Schmelztemperatur, desto geringer ist die Neigung zu Erholungs- und Rekristallisationsvor-
gängen. Die Unterdrückung dieser Prozesse begünstigt das Erreichen hoher Versetzungsdich-
ten und die Bildung von Disklinationen.  
Die plastische Deformation kristalliner Werkstoffe mit mittlerer und hoher Stapelfehlerener-
gie beruht im wesentlichen auf der Entstehung und Bewegung von Versetzungen. Die hohe 
spezifische Stapelfehlerenergie γ/(G⋅b) erleichtert die Quergleitung der Versetzungen, er-
schwert die Aufspaltung der Stufenversetzungen und trägt zur Entstehung eines Netzwerks 
aus Versetzungswänden bei, die als Ausgangspunkte zur Disklinationsbildung betrachtet wer-
den. 
Die Kombination von Verfahren, wie Transmissionselektronenmikroskopie für die Charakte-
risierung der gebildeten Defektstrukturen und für die Identifikation der Disklinationen, Ras-
terelektronenmikroskopie (EBSD) für die quantitative Beschreibung der lokalen Substruktur 
und röntgenographische Profilanalyse für einen Überblick über die durchschnittlichen globa-
len Defektdichten ist gut geeignet für die Charakterisierung der Substruktur von stark ver-
formten Werkstoffen. Die Bestimmung des Charakters und der Dichte der Disklinationen 
konnte jedoch in der verfügbaren Zeit nicht erreicht werden. Die Aufklärung der Rolle der 
Disklinationen in der plastischen Deformation ist noch eine Aufgabe für die Zukunft. 
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6. Anhang 
6.1. Spannungsfelder von Disklinationen [10] 
Im kartesischen Koordinatensystem fällt die z-Achse mit der Defektlinie zusammen, ωx, ωy, 
ωz sind die Komponenten des Frankvektors, G der Schubmodul, ν die Poissonzahl und r = 
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6.2. TEM-Aufnahmen von Wolfram 
 
Abbildung 82: TEM-Aufnahmen von bis ε = 0,1 bei 600°C gestauchtem Wolfram 
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a)  
b)  
Abbildung 83: TEM-Aufnahmen von bei 200°C bis ε = 0,3 gestauchtem Wolfram 
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a)  
b)  
Abbildung 84: TEM-Aufnahmen von bei 200°C bis a) ε = 0,5 und b) ε = 0,7 gestauchtem 
Wolfram 
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a)  
b)  
Abbildung 85: TEM-Aufnahmen von bei 400°C bis ε = 0,3 gestauchtem Wolfram 
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a)  b)  
c)  
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Abbildung 87: TEM-Aufnahmen von bei 400°C bis ε = 0,7 gestauchtem Wolfram 
 
Abbildung 88: TEM-Aufnahmen von bei 600°C bis ε = 0,3 gestauchtem Wolfram 
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a)  
b)  
Abbildung 89: TEM-Aufnahmen von bei 600°C bis ε = 0,5 gestauchtem Wolfram 
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a)  
b)  
Abbildung 90: TEM-Aufnahmen von bei 600°C bis ε = 0,7 gestauchtem Wolfram 
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6.3. Deformation von Aluminium-Einkristallen† 
Während des Stauchversuchs wurden Aluminium-Einkristalle ungleichmäßig verformt.  
 
z || [ ]110  z || [ ]110  
y || [ ]011  
x || [ ]001   
a) b) 
 
Abbildung 91: Aluminium-Einkristall vor (a) und nach (b) dem Stauchen 
Aus Untersuchungen am Rasterelektronenmikroskop wurden die Richtungen entlang der x, y 
und z-Achsen bestimmt (Abbildung 91). Die (110) orientierten Einkristalle, für die die [110] 
Richtung mit der Druckachse übereinstimmt, haben vier Gleitsysteme mit dem gleichen 
höchsten Schmid-Faktor (m = 0,41) (Tabelle 30). Dabei sind B4 und B5 sowie A3 und A6 
koplanare Systeme. Für beide koplanaren Paare gilt, dass beide Systeme jeweils in kritischem 
Verhältnis zu einem System des anderen Paares stehen. 
Gleitsystem [89] Bezeichnung 
]101)[111(  B4 primär 
]110)[111(  B5 koplanar 
]011)[111(  A3 kritisch 
]110)[111(  A6  
Tabelle 30: Gleitsysteme mit höchstem Schmid-Faktor 
In der Arbeit von Kocks [90] wurde gezeigt, dass gleichzeitige Aktivierung von Gleitsyste-
men in kritischem Verhältnis vermieden wird. In Experimenten zeigt sich, dass die latente 
Verfestigung für B4-A6-Systeme größer ist als für koplanare B4-B5-Systeme oder B4-A3- 
                                                 
† Hilfestellung bei der Erklärung des beschriebenen Phänomens wurde von W. Pantleon gegeben.   
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Systeme. Simulationen bestätigen viel schwächere latente Verfestigung a ≈ 0,0064 für B4-B5- 
Systeme als für  B4-A3 mit a ≈ 0,045 oder für B4-A6 mit a ≈ 0,068. Die gleichzeitige und 
gleichmäßige Aktivierung aller vier Gleitsysteme ist deshalb unwahrscheinlich und letztend-
lich wird eines von zwei koplanaren Paaren aktiviert. 
 
Abbildung 92: Stereographische Projektion eines kubischen Kristalls in (100)-Lage 
Die gleichwertige Aktivierung von B4- und B5-Gleitsystemen mit der Scherrate Bγ&  führt zu 
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Aus zwei Distortion-Rate-Tensoren folgt, dass sich keine Verzerrungskomponente entlang der 
y-Achse ergibt. Folglich handelt es sich bei der Deformation des [110]-Einkristalls, der unter 
freier Stauchdeformation steht, in Wirklichkeit nicht um eine freie, sondern aufgrund der 
Gleitgeometrie um eine planare Stauchdeformation. Die Aktivierung von Gleitsystemen ist 
äquivalent zur planaren Stauchdeformation von Einkristallen mit Goss-Orientierung 
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(110)[001]. Die Einkristalle dehnen sich während des Stauchversuches entlang der x-Achse 
[001] und bleiben konstant entlang der y-Achse [ ]011 . 
Die konventionelle Gleitsystemanalyse zeigt, dass die Aktivierung von B4 während des Stau-
chens die Stauchachse in die Richtung der [100]-[110] Symmetrielinie bewegt. Diese Stauch-
achse kann nicht die Symmetrielinie überqueren. Deshalb sollte ein kritisches Gleitsystem 
aktiviert werden. Wegen der starken latenten Verfestigung des kritischen Gleitsystems A3 
wird es jedoch nicht aktiviert und der Kristall überschießt. 
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6.4. TEM-Aufnahmen von Aluminium-Einkristallen  
a)  b)  
c)  d)  
e)  
Abbildung 93: TEM-Aufnahmen von gestauchten Aluminium-Einkristallen ε = 0,5  
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a)  b)  
c)  d)  
e)  
Abbildung 94: TEM-Aufnahmen von gestauchten Aluminium-Einkristallen ε = 0,7  
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6.5. TEM-Aufnahmen von Aluminium-Vielkristallen 
a)  b)    
c)  d)    
e)  f)   
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g)  
Abbildung 95: TEM-Aufnahmen von gestauchten Aluminium-Vielkristallen a) ε = 0,1 b) ε = 
0,3  c) ε = 0,5 d) ε = 0,7 e) ε = 1 f) ε = 1,57 g) ε = 1,92 
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6.6. TEM-Aufnahmen von Inconel 718 
      
Abbildung 96: TEM-Aufnahmen von gestauchtem Inconel 718 ε = 0,15 und ε& =10-2 s-1 
     
 
Abbildung 97: TEM-Aufnahmen von gestauchtem Inconel 718 ε = 0,3 und ε& =10-2 s-1 
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Abbildung 98: TEM-Aufnahmen von gestauchtem Inconel 718 ε = 0,7 und ε& =10-2 s-1 
 
Abbildung 99: TEM-Aufnahmen von gestauchtem Inconel 718 ε = 0,65 und ε& =1100 s-1 
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